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Study on Improving Operating Temperature of Magnetoelectric Cr2O3 toward 
Room-Temperature-Driven Voltage controlled Magnetic Recording devices 
 
The development of high density, low-energy-consumption magnetic recording media such as hard 
disk drives (HDDs) is in high demand in current information society. One favorable concept for 
meeting this demand relies on the electric control of perpendicular magnetization using the 
magnetoelectric effect in chromium oxide (Cr2O3) thin films. Due to its limited Neel temperature 
(ordering temperature) of 307 K, Cr2O3 alone cannot be implemented for room-temperature-driven 
magnetic storage devices. To overcome this challenge, we propose a Cr2O3/α-Fe2O3 multilayer structure, 
which uses the spin correlation effect to enhance the operating temperature of Cr2O3. Thus, in this 
thesis, we investigate the temperature-dependent magnetic properties in both Cr2O3 and α-Fe2O3 thin 
films. For achieving a high operating temperature using the proposed structure, the low 
antiferromagnetic anisotropy in the Cr2O3 and α-Fe2O3 thin films must be resolved. Antiferromagnetic 
anisotropy causes a low blocking temperature (onset temperature in the exchange bias) in thin Cr2O3 
films and causes a low Morin transition temperature (spin reorientation temperature) in α-Fe2O3 thin 
films. The Morin temperature of bulk α-Fe2O3 is 263 K; thus, above 263 K, α-Fe2O3 has in-plane 
anisotropy, while α-Fe2O3 has perpendicular anisotropy below 263 K. In this thesis, we examine the 
temperature dependent magnetic properties (especially the magnetic anisotropy) in Cr2O3 and α-Fe2O3 
thin films to propose an optimum oxide multilayer structure capable of achieving high-temperature 
operation. 
Chapter 1 describes background of this thesis. First, we propose the concept for the electric 
manipulation of magnetization using the magnetoelectric effect of Cr2O3 for high-density and 
low-energy consumption HDDs. Next, we explain the typical magnetic properties of the corundum 
oxides Cr2O3 and α-Fe2O3 such as the magnetoelectric effect and Morin transition. Finally, we propose 
the Cr2O3/α-Fe2O3 multilayer structure for achieving a high operating temperature and describe its 
problems.  
Chapter 2 describes experimental methods. We describe the method of sample preparation using 
radio-frequency direct-current (RF-DC) magnetron sputtering, and we discuss the methods for 
measuring the magnetic and structural properties. 
Chapter 3 describes the optimization of the fabrication method for Cr2O3 and α-Fe2O3 thin films. We 
optimized the fabrication conditions, especially the oxygen flow ratio, during reactive sputtering using 
a metallic target. We obtained high-quality oxide films. For the Cr2O3 thin film case, a high 
perpendicular exchange bias in Cr2O3/Co interface was observed. For the -Fe2O3 thin film case, a 
Morin transition was observed for the first time. 
Chapter 4 describes the exchange bias investigation in thin Cr2O3 using a metallic spacer layer in the 
Cr2O3/Co interface. Using the Ru spacer layer, we successfully controlled the magnitude of the 
exchange bias field of the Cr2O3/Co system. As a result, the blocking temperature of exchange bias field 
was increased to 150 K in the c-Al2O3-substrate/Pt/20-nm Cr2O3/Ru/Co structure. We found the Ru 
spacer layer was the best material for controlling the magnitude of the exchange coupling energy. 
Moreover, we developed an easy method for estimating the Neel temperature of the Cr2O3/Ru/Co thin 
film system; from the measurement of the temperature dependence of the thermos-remanent 
magnetization of this system, we roughly estimate the Neel temperature of Cr2O3. 
Chapter 5 describes the investigation of the strain control of the blocking temperature and Neel 
temperature in thin Cr2O3 films. Using the α-Fe2O3 buffer layer, a larger in-plane compressive strain in 
the Cr2O3 layer was induced compared with that obtained using a Pt buffer. As a result, the observed 
blocking temperature (~260 K) was dramatically increased over that of the Pt buffer case (~150 K). 
This result can be explained by the enhancement of the antiferromagnetic anisotropy constant (KAF) in 
Cr2O3. We also succeeded in estimating the magnitude of KAF using the Meikeljohn-Bean 
exchange-coupling model. Moreover, the Neel temperature also changed with the lattice strain. We 
found the Neel temperature in 20-nm Cr2O3 decreased with in-plane lattice compression. Furthermore, 
the opposing lattice strain effect in the blocking temperature and Neel temperature was clarified. 
 Chapter 6 describes the Morin transition temperature investigation in (0001)-oriented α-Fe2O3 and 
Ir-doped α-Fe2O3 thin films. The Morin transition is explained by the competition between in-plane 
and perpendicular anisotropy in α-Fe2O3. In the -Fe2O3 thin film, we observe the Morin temperature 
of ~ 250 K, which is almost identical to that of -Fe2O3 bulk, by detecting weak ferromagnetism above 
the Morin transition. Thus, we succeeded in fabricating a high quality α-Fe2O3 thin film. Next, we 
fabricated 0.5–25 atm% Ir-doped α-Fe2O3 thin film. We confirmed the perpendicular anisotropy of the 
Ir-doped -Fe2O3 film at room temperature using conversion electron Mӧssbauer spectroscopy, i.e., a 
Morin transition did not occur below room temperature in Ir-doped α-Fe2O3 thin films. In addition, 
weak ferromagnetic moments were not observed up to 400 K. Therefore, the Morin transition 
temperature increased above 400 K with Ir doping of at least 0.5 atm%. Both the increase in the 
perpendicular anisotropy (magnetocrystalline anisotropy) and the decrease in the in-plane anisotropy 
(magnetic dipole anisotropy) due to Ir doping should contribute to the enhancement of the Morin 
temperature. 
 Chapter 7 describes the conclusions of this work. 
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第 1章 序論 
 
(1-1) 本研究の背景 
 
現代社会において、世界中で扱われる情報量は日々爆発的に増大している。クラウトストレー
ジの普及、ビッグデータの解析、書籍や新聞等の電子データ、世界中で撮影され記録される画像
や映像データ等、日々記録される情報は多岐にわたり増大し続けている。扱われたデータの総量
は現在 4 ゼタバイトに及ぶと報告されている。そういったデータが保存されている機器は依然
として殆どがハードディスクドライブ(HDD)である [1] [2]。特にビッグデータ解析やクラウド
コンピューティング化の進展により、データセンタ・サーバの大容量化に今後益々期待が持たれ
ている。こういったあらゆる情報を記録するデータストレージの技術は我々の生活に深くかかわ
っていると言って良い。こういったあらゆる情報が記録されず、使われることなく捨てられてし
まえば、我々はインターネットを利用したり、メール等のコミュニケーションツールを利用した
りすることも出来ないばかりか、あらゆるインフラや企業活動も成立せず、現在の快適な生活を
維持することは不可能になる。こうした背景から、HDDの大容量化、すなわち高記録面密度化
は近年ますます需要が高まっていると言える。 
HDDは記録媒体、書き込み・読み出しヘッド、機械制御、信号処理といった要素技術が統合
され製品化されている。90 年代後半の巨大磁気抵抗効果型磁気ヘッド(GMR ヘッド)の開発や、
垂直磁気記録技術の実現により、HDDの面記録密度は飛躍的に向上してきたが、1 Tbpsi（Terra 
bit per square inch）の高密度磁気記録を迎えるにあたり、記録密度の向上は頭打ちになりつつ
ある。HDDの高記録密度化に向けた取り組みの一つとして、新規な記録（書き込み）方式の研
究開発が挙げられる。特に、マイクロ波照射によって媒体磁化の共鳴状態を励起し磁化反転をア
シストするマイクロ波アシスト磁気記録(MAMR)、レーザーによって局所的に熱エネルギーを
加えて磁化反転をアシストする熱アシスト磁気記録(HAMR)といったエネルギーアシスト型記
録方式の早期実用化が期待されている。本研究では、こういった既存技術の延長線上にない新た
な磁気記録方式として電界を利用した書き込み方式の実現に向けた取り組みを行う。その中で、
電界による磁化制御可能な材料の一つとして電気磁気効果材料である Cr2O3 に注目している。
本論文は、Cr2O3を用いた電界制御磁気デバイスの実現に向けて大きな課題の一つと言える室温
動作に向けた研究として、Cr2O3およびα-Fe2O3の磁気特性や温度特性に関する研究について述
べる。 
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(1-2) 電界を利用した磁気記録 
 
 前節で述べたとおり、近年益々需要が高まっている、大量の情報を記録するデバイスとして、
HDDにおける1 Tbit/inch2 超の高密度磁気記録方式の実現のために、本研究でターゲットとす
る新たな磁気記録方式として、電気磁気効果を有する反強磁性酸化物薄膜を記録媒体とし、電界
を利用して情報を記録するという方式を提案している。Fig. (1-1) に電界印加による磁気記録方
式の概念図を示す。そのコンセプトと考えられる利点は次のようになる。一定の磁界下で電界を
局所的に印加することで、反強磁性体の一部の磁区を反転させる。実際の情報の記録は強磁性体
の磁区に記録することが必要である。そこで反強磁性層に隣接させた強磁性層界面における交換
結合異方性を介して転写することにより情報の記録を行う。磁化曲線上では、交換バイアス磁界
(Hex)が保磁力(Hc)より大きければ、交換バイアス磁界の反転によりゼロ磁場、低磁場において二
つの磁化状態を作ることが出来、情報の記録が行える。 
この方式の利点として、高記録密度化および低消費電力化を期待することが出来る。局所的に
反転した磁区毎に記録が行われるため、記録媒体に連続膜を用いることが出来る。記録媒体であ
る反強磁性層の磁区の大きさを制御出来れば、既存技術で用いられているような磁気記録媒体に
おける強磁性金属層の面積で区切る方法よりも、高記録密度化が期待できる。また、記録ヘッド
における電流によるジュール発熱がないことや、アシスト書き込みのためのエネルギーが不要な
ことから、低消費電力で動作させられるという点にも期待が出来る。 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (1-1) 電界印加による磁気記録方式の概念図。 
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近年、電界による磁化の制御は磁気記録デバイスへの応用を踏まえた上で、注目を集める研究
対象となっている [3]。論文数の推移の例を挙げると、Fig.(1-2)に示すように’magnetoelectric’
というキーワードを例に挙げても、近年は再び脚光を浴びつつある事が分かる。代表的な例とし
ては、強磁性と強誘電性を同時に有するマルチフェロイック材料における電界による磁化制御や、
酸化物/強磁性金属界面の磁気異方性の制御を利用した電界による磁化制御が挙げられる。マル
チフェロイック材料としては最も盛んに研究がなされている材料として BiFeO3 が挙げられ
る [4] [5]。また、マルチフェロイック材料を絶縁層として用いたトンネル接合素子において、
Tunnel magnetresistance（TMR）効果およびTunnel electro resistance (TER)効果を組み合
わせることで4値状態を作り出すことが出来るといった報告もなされている[6]。 
強磁性金属薄膜の電界効果としては、2007 年に FePt において、液体電解質を介して高電界
を印加することで磁気異方性が変化すること [7]や、2009年にAu/Fe/MgO接合における磁気異
方性の変化 [8]が報告されている。また、Pt/Co/MgO構造における電界によるキュリー温度の制
御といった報告もされている。加えて、このような電界による異方性変調を利用した磁化反転が
報告されている [9]。近年では磁気異方性の変化を利用した磁化反転技術として、アシスト磁界
下による電界誘起磁化反転、スピントルクと組み合わせた電界誘起磁化反転、また最近ではパル
ス電界印加による磁化の歳差運動を利用した電圧トルク磁化反転が Au/FeCo/MgO 構造 [10]や
垂直磁化膜であるTa/CoFeB/MgO [11]において報告されている。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (1-2) Web of Scienceにおける電気磁気効果に関する近年の論文数の推移 [3]  
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(1-3) αコランダム型酸化物Cr2O3の物性 
  
コランダム構造を有するCr2O3とα-Fe2O3はそれぞれ、d軌道にスピンを有し、特徴的な物性、
磁性を示す。コランダム構造の対称性はD3d6 – R3ˉcで単位胞は6個の酸素原子と4個の金属
原子 (Cr,Fe,Al,Vなど)からなる。並進の他の対象操作は、回映軸6、3本の2回回転軸 2、3枚
の映進面 c、二個の反転対称中心である。先ずCr2O3の物性について概説する。Fig.(1-3)にCr2O3
の菱面体単位格子と結晶中の(Cr)副格子スピン配列 [12]を示す。Cr2O3は結晶中の副格子スピン
が c軸方向に+ －+ －と反強磁性的に配列しているため、c軸方向に電場を印加した場合に副格
子スピンがともにc軸方向に移動し、配位子である酸素との結晶電場が変化する。結果として+
スピンと－スピンの間に磁気モーメント差が生じて磁化を発現する。このようにして、Cr2O3
は電気磁気効果を示す。 
Cr2O3は歴史的には電気磁気効果が見出された最初の物質である。Cr2O3においてその結晶対
称性と磁気対称性からME効果が表れても良いことが 1959年にDzyaloshinskiiにより理論的
に予言され [13]、程なくして 1960年と 1961年にAstrovとFolenによってそれぞれ、電界に
よって誘起される磁化 [14]および磁界によって誘起される電気分極 [15]が測定された。Cr2O3
の磁気デバイスへの応用に重要な物性としては電界による磁化の発現に加えて、電界と磁界の同
時印加によって Cr2O3 の反強磁性ドメインを反転させられるという点である [16]。単位格子中
の自由エネルギーを F とすると、磁化率、電気感受率、電気磁気感受率を用いて次のように書
ける。 
・・・jiijjiijjiij HEEEHHFF   '2/12/10  (1-1) 
Fig. (1-2)に示した2種類の反強磁性ドメインにおける自由エネルギーをそれぞれF+，F －と
すると，F－の反強磁性ドメインはF＋の反強磁性ドメインに対して時間反転対称操作を行うこと
になる。ここで、αのみ時間反転対称性が破れているテンソルであるため、二種類の磁気ドメイ
ンのエネルギー差は次のように書くことが出来、電界と磁界の積によって符号を反転させること
が出来る。 
jiij HEFF 2

    (1-2) 
このように電界と磁界の同時印加によって反転した磁気ドメインは反強磁性/強磁性層界面の
交換結合異方性を通して強磁性層に転写することが出来る。結果的にヒステリシス曲線のシフト
として現れる交換バイアス磁界 [17]が反転することで情報の転写が可能になる。これらの特性
を利用して反強磁性 Cr2O3 基板(バルク)/強磁性金属界面の交換結合異方性を利用した電界によ
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る強磁性磁化の操作が2005年にBorisovらによって報告された事が契機となり、Cr2O3の電気
磁気効果が脚光を浴びるようになった [18]。この報告結果においては強磁性体(Co/Pt 多層膜)の
保磁力が大きいために磁化反転の様子が見え難かったが、この点を改善し、さらに等温での繰り
返し反転をデモンストレーションした結果が2010年にHeらによってNature Materialsに発
表された [19]。これらの報告ではCr2O3は厚さ 0.6 mm の単結晶基板（バルク）を用いている
ため，電気磁気効果を発現させるために外部磁界1 ~ 6 kOe，電圧300 ~ 500 V程度を必要とし
ている。そこで薄膜 Cr2O3の研究に移行していく事は自然な流れであり、近年は Cr2O3薄膜の
交換バイアスといった磁気特性に関する研究発表が報告されるようになった。2012年に、我々
のグループから Cr2O3 を有するナノオキサイドレイヤーにおいて電気磁気効果による磁化反転
のデモンストレーションを発表した [20]。しかしながら得られた効果は非常に小さく、Cr2O3
薄膜における交換バイアス磁界の明確な反転を示すまでには至っていなかった。実際に、薄膜
Cr2O3 において交換バイアスの電界を利用した反転に成功したという報告は為されていなかっ
た。その原因として Cr2O3 薄膜中の粒界伝導によって抵抗率が低下し、電界×磁界の反転閾値
を超えられないためであると考えられていた。しかし Cr2O3 薄膜の電気抵抗測定結果の報告例
は、PLDによって作製したCr2O3薄膜の例のみにとどまっており [21]、明確になっていなかっ
た。薄膜において電気磁気効果による交換バイアスの制御（反転）が観測されない原因は明らか
でなかったものの、Cr2O3薄膜の電気伝導特性がバルクのそれと異なることに起因することは容
易に想像がつき、前述したような粒界伝導の他にも、薄膜中の酸素欠損によるキャリア発生や、
クラックを介した薄膜内での短絡といった要素によって、十分な印加電界を確保できないと考え
られていた [22]。すなわち、構造的に均質かつ酸素量論比がバルクのそれと遜色ない薄膜が作
製出来れば、電気磁気効果による交換バイアスの制御が観測できると考えた。 
Cr2O3 薄膜の作製方法は、強磁性層との交換バイアスや磁気特性についてが検討がなされた代
表的な例を挙げても、MBE [23],PLD [24],EB [25],スパッタリング[26] [27]等多岐にわたる方法
が検討されてきた。我々のグループでは、研究開始当初はイオンビームスパッタを使用し [28]、
後にRFマグネトロンスパッタを使用して製膜条件の絞り込みを行うことで、他機関に先んじて
薄膜における電気磁気効果を確認するに至った。 
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Fig. (1-3)  Cr2O3の結晶構造とスピン配列 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (1-4)  Cr2O3基板/Pd/Co/Pd構造において報告された、電気磁気効果による 
垂直交換バイアスの等温反転の様子 [19]。 
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(1-4) αコランダム型酸化物α-Fe2O3の物性 
 
 -Fe2O3 は副格子のスピンが+ + …となっており、+ + とスピンが交互になっている
Cr2O3と異なっている(Fig.1-4)。そのため Cr2O3とも異なる磁気特性を示す。-Fe2O3はネール
温度TNが950 Kの反強磁性体であるが、もう一つの転移温度モーリン温度(TM)を有する。モー
リン温度(263 K) 未満では c 軸方向にスピンの向きが揃っており、また全体の磁気モーメントが
打ち消されているため、磁化を発現しないが、TM 以上で結晶構造を保ったままスピンの向きが
c 面内に向き、その面内で僅かにスピンが傾くため、微小な自発磁化が発生する。この現象は寄
生強磁性、または弱強磁性といわれている。この弱強磁性の発現機構は Dzyaloshinsky と守谷
によって解釈がなされ、主に結晶内の空間反転対称性の破れとスピン-軌道相互作用によって説
明出来ると考えられている。まず、モーリン転移に伴う弱強磁性(寄生強磁性)の発現について述
べる。 
Cr2O3の場合と同様に菱面体単位格子中の Fe 副格子スピンを上から 1,2,3,4 とする。Cr2O3
の場合は↑↓↑↓であったが [12]、α-Fe2O3の場合は↓↑↑↓となる [29]。それぞれFe イオン
に対して、酸素イオンで作られる正三角形の大きさが上下で異なる。1と4、2と3の副格子に
対しては反転対称が存在するが、1と2、3と4、1と3、2と4では反転対称が存在しない。モ
ーリン温度以上でスピン方向が c面内方向に変化したときに、弱強磁性が発生する。このことは、
発見された当初は結晶内の格子欠陥によるものと考えられていたが、結晶内スピン間の反対称相
互作用で説明されることが分かっている。ここで、ジャロシンスキー・守谷相互作用
(Dzyaloshinsky-Moriya : D-M interaction)は次式で表される。 
 
𝐸𝐷𝑀 =  ∑ 𝑫𝑖𝑗 ∙ (𝑺𝑖 × 𝑺𝑗)𝑖<𝑗    (1-3) 
 
上記したように、スピンの中心点において反転対称が存在する場合は、D  = 0となる。一方、
二点のスピンの中心点において反転対称が存在する場合にはDは値を持ち、c軸方向を向いてい
るベクトルとなる。そこで、S1×S2，S3×S4，S1×S3，S2×S4はゼロとならない。この中で、例え
ば二つのスピン S1 と S2 の間の角度を  – θ とすると、結合エネルギーは|𝑆1|  =  |𝑆2|  =
𝑆,   |𝐷|  = 𝐷 のもとで 
 
𝐸(𝜃)  =  −2|𝐽1|𝑆
2 cos 𝜃  − 𝐷𝑆2 sin 𝜃  (1-4) 
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と表されるので、これを最小にするθは 
 
tan 𝜃  =  
𝐷
2|𝐽1|
  (1-5) 
 
である。つまり、ある条件で二つのスピンのなす角 θ は値をもち、強磁性成分を有する。本
稿で説明する Fe2O3の場合は、J1（< 0）は反強磁性的な相互作用で、2|𝐽1|  ≫ 𝐷の場合にあた
り、微小な角度を有する弱強磁性として現れる。なお、Cr2O3はこのようなジャロシンスキー・
守谷相互作用による弱強磁性の発現は起こらない。これは、ネール温度まで全てスピンが c軸方
向を向いているためである。また、仮にスピンが c面内に向いた時を考えても、＋－＋－…のス
ピン配列では、スピンの傾きは相殺しあうので弱強磁性は現れない。 
次に、モーリン転移が発現する機構について説明する。コランダム構造反強磁性体の異方性は、
一般的な強磁性体の異方性と同様、双極子異方性および結晶磁気異方性の競合によって説明され
る。Artman らによる呼称にならい、それぞれ、双極子由来の異方性を KMD (Magnetic dipole 
anisotropy),結晶磁気異方性をKFS (Fine structure anisotropy)とする。実験的に求められた異方
性の値は、反強磁性共鳴により Cr2O3 の場合は KMD, KFS の符号が同一であることに対して、
α-Fe2O3の場合は、KMDが負の値を有する [30]。すなわち、双極子異方性は面内方向を磁化容易
方向とする異方性である。このことは、Cr2O3と異なりα-Fe2O3のスピン配列が面内方向に強磁
性的に配列しているためであると理解できる。 
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Fig. (1-5) α-Fe2O3の結晶構造 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (1-6) α-Fe2O3におけるKMDおよびKFSの温度依存性 
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(1-5) 電界操作磁気デバイスの室温動作に向けた課題 
 
 Cr2O3はネール温度が 307 K と室温付近にあり、電気磁気効果材料、マルチフェロイック材
料等の中では比較的高い動作温度を有するとは言え、実際のデバイス応用には十分ではない。一
つ目の問題点として Cr2O3 薄膜から強磁性層に情報を転写する為に必要な（垂直）交換バイア
スの消失温度、ブロッキング温度がネール温度より低いことが挙げられる。このことは Cr2O3
の反強磁性磁気異方性が元々小さい材料であることが主たる原因である。Cr2O3薄膜のブロッキ
ング温度およびその向上法について1-6節に述べる。次に、実際のデバイスに応用する事を考え
ると、発熱等の問題があるためブロッキング温度は室温付近では不十分であり、350K以上が望
ましい。二つ目の問題点としてはCr2O3のネール温度がバルク値で307Kである点である。Cr2O3
の電気磁気効果を維持した上でブロッキング温度だけではなく、ネール温度を350K以上に上げ
ることが必要と考えられる。ネール温度向上は Cr2O3 を薄膜にした上でバルクの物性値を超え
る必要があるという点から、最もハードルの高い課題と考えられる。ネール温度の向上方法につ
いては1-7節に述べるが、α-Fe2O3との積層構造が唯一解であると考えている。ネール温度向上
に利用するためにはα-Fe2O3のスピン方向（垂直方向）制御、即ちモーリン温度の向上が必要と
なる。α-Fe2O3薄膜におけるモーリン温度とその向上法について1-8節に述べる。 
 以上簡単にまとめると Cr2O3 を用いた電界操作磁気デバイスの室温動作のためには、Cr2O3
薄膜のブロッキング温度向上、ネール温度向上、α-Fe2O3薄膜のモーリン温度向上の3点を同時
に達成することが必要となる。 
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(1-6) ブロッキング温度向上に関する課題 
 
Cr2O3薄膜は実際に、ネール温度より低いブロッキング温度において急激な交換バイアス磁界
の消失と保磁力の増大の発現を示す。Pt/Cr2O3/Co/Pt構造において数千Oeの高い垂直交換バイ
アスと共に膜厚 50nm~150nm の範囲で交換バイアスのブロッキング温度が著しく低下し、
Cr2O3厚50 nmで150 K程度となってしまうという事が報告された[15]。このような振る舞い
は反強磁性体/強磁性体積層構造による交換バイアス磁界の発現を説明する最も単純なモデルで
ある、Meiklejohn-Beanの交換磁気異方性モデル [17](シングルスピンモデル)に定性的に良く従
う。このモデルをM-B model と呼称する。ブロッキング温度前後における交換バイアス磁界
若しくは保磁力の発現は、自由エネルギーの極小値を与える強磁性/反強磁性スピンの相対角の
変化によって説明される。強磁性層(FM)、反強磁性層(AF)それぞれについて磁化 M,外部磁場
H,異方性Kおよび相対角度α,βをFig, (1-7)のように定義する。 
いま磁化反転の過程に着目しているので外部磁場Hの方向が異方性の方向(KAF,KFM)と同じ場
合を考えると、次のように書ける。Jexは界面交換結合エネルギーである。 
 
𝐸 =  − 𝐻𝑀𝐹𝑀𝑡𝐹𝑀 cos(𝛽) +  𝐾𝐹𝑀𝑡𝐹𝑀𝑠𝑖𝑛
2(𝛽) +  𝐾𝐴𝐹𝑡𝐴𝐹𝑠𝑖𝑛
2(𝛼) −  𝐽𝑒𝑥 cos(𝛽 − 𝛼)  (1-6)  
 
Fig. (1-8)に磁界中冷却を行った反強磁性層(Cr2O3)/強磁性層構造においてJex < KAFtAF および
Jex > KAFtAF の場合に関して磁化の反転機構を示す。Jex < KAFtAFの場合、外部磁場に対してつ
まりβ = 0のとき、αは0またはπでエネルギー最小値をとる。対してJex > KAFtAFの場合はβ = 
0 = α となり外部磁界Hに反応してMFMは反転する。そして反強磁性層(Cr2O3)/強磁性層界面の
界面交換結合エネルギーJex によって反強磁性層(Cr2O3)スピンも追従して反転し結果として保
磁力の増大が得られる。このような保磁力ないし交換バイアス磁界の発現機構を Fig.(1-7)に示
す。そこでブロッキング温度の増大のためには、Jex < KAFtAFをより高い（ネール点近傍に近づ
ける）温度領域において実現すれば良いということが理解できる。実際に、tAFによるブロッキ
ング温度の変化とともに Pt スペーサ層によって Jexを弱めることでブロッキング温度が上昇す
るという例が報告されている [31]。しかしながらKAFが小さい材料のため、膜厚が 30nm を切
った場合に、垂直交換バイアス磁界の発現を確認したという報告は現在のところなされていない。
加えて、更に膜厚を低減した場合（例えば5 nmを切るような膜厚）では反強磁性体酸化物は、
薄膜にすると極端にブロッキング温度（交換バイアスが発現する温度:TB）が低下してしまうと
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いう問題がある。例を挙げると、CoO (TN : 293K)では20nmを切るとブロッキング温度が20K
以下に下がってしまうという報告がなされている [32]。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (1-7) M-B modelにおける強磁性層および反強磁性層の磁化配置の概念図． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig.(1-8) 磁場中冷却後における保磁力および交換バイアス磁界発現のモデル 
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(1-7) ネール温度向上に関する課題 
 
Cr2O3 の電気磁気効果および交換バイアスを利用したによる磁化の電界制御の動作温度を向
上させるための最も大きな障害となるのは、Cr2O3のネール温度が 307 K であるという点であ
る。薄膜デバイスへの展開を考えれば、通常ネール温度はサイズ効果によって減少する方向へ働
いてしまう。307K以上での動作を行うためには、ネール温度を何らかの方法によってバルクの
物性値よりも上昇させることは避けては通れない課題となる。ネール温度を上昇させるための方
策に関しては何点か提案がなされている。次にそれらの方法について示す。 
  
(1-7-1) 格子歪み 
 
Cr2O3と α-Fe2O3におけるネール温度の違いは Cr または Fe スピン間の直接的な交換相互作
用ならびに O を介した超交換相互作用のあり方によって説明される。最近接および第二近接ス
ピンは酸素原子を介さない直接的交換相互作用であり、第三、四近接交換相互作用は、酸素原子
を介した超交換相互作用である。Cr2O3 の場合は直接的交換相互作用が支配的であり、α-Fe2O3
においては超交換相互作用が支配的である [33] [34]。これらの相互作用は、スピン間の距離に
よって変化するため、スピン配列を維持したまま格子定数を変化させることで、ネール温度が変
化することが予想される。そこで、格子歪みによるネール温度の向上という方策が考えられる。
Cr2O3においては、5%のc /aの変化によって20 %のネール温度の向上が期待できるという報告
がなされた [35]。しかしながら実験的には Cr2O3 薄膜における格子歪みとネール温度の関係は
明らかでなかった。本研究では、Cr2O3薄膜の作製方法の確立（第三章）、20nm以下のCr2O3
におけるスペーサ層を用いた交換バイアスの確認（第四章）を利用して、交換結合を利用したネ
ール温度の評価方法の確立および、格子歪みによるネール温度の変化について調査する。 
 
(1-7-2) 異種元素ドープ 
 
Muらによって、Cr2O3のCrまたはOサイトを様々な元素で置換した場合の電子構造を第一
原理計算で調べた結果、1%のボロン(B)ドープによって5~10 %のネール温度上昇が見込めると
いう報告がなされた [36]。CrサイトではなくOサイトをBで置換する必要があるため、実際に
薄膜作製することが難しいと考えられていたが、近年、PLD を用いて B2H6 ガス雰囲気中で
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Cr2O3を堆積させることにより薄膜においてネール温度が400K程度に上昇したという報告があ
る [37]。しかしながら、ネール温度の確認方法として SQUID による Cr2O3 の界面磁化
(Boundary Magnetization)の温度依存性(Fig.1-9) [38]のみを用いており、磁化率の温度依存性
や交換バイアス効果を確認したという報告はなく、試料作製後のボロンの拡散、脱離といった問
題も確認されている。実際に、我々のグループで検討を行ったが、Cr-B合金の反応性スパッタ
や、Ta/CoFeB/MgO構造の磁気トンネル接合の作製に広く用いられているような、ポストアニ
ールによるボロンの拡散といった方法では酸素サイトを置換することは難しく、特性が得られな
いという実験結果も得られている。本研究で行うスパッタリングによる酸化物薄膜作製には適し
てはいないと結論付けざるを得ない。 
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Fig. (1-9) 第一原理計算により計算されたCr2O3における交換相互作用定数Jnおよびネール温
度の格子歪み依存性。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (1-10)  BドープCr2O3薄膜におけるBoundary magnetizationの 
温度依存性の報告例。 
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(1-7-3) 積層構造 
 
最後に、反強磁性酸化物積層構造を用いたネール温度向上について述べる。このような着想に
至ったのは、我々の研究グループで取り組んでいた、ピン層（スピンバルブ中において反強磁性
層で固着された強磁性層）に厚さ 1nm 程度の酸化物層および未酸化のメタルパスを多数含む
NOL(Nano-Oxide-Layer)を挿入したCIP-GMR(Current-In-Plane Giant Magnetoregistance: 
面内通電型 GMR)素子における NOL 挿入の効果を調査する研究 [39] [40]の中で、
CoFe/monolayer Cr を自然酸化して作製したCoFe/Cr-NOL において、Cr2O3に起因すると考
えられる交換バイアスの高いブロッキング温度を有することが分かった [41]。トレーニング交
換による交換バイアスおよび MR 比の変化を調査したところ、そのトレーニング効果における
変化量の温度依存性は、Cr2O3における電気磁気効果係数αの温度依存性と類似した、特異な変
化を示すこと [42]および、センス電流によってメタルバス間に印加された電界の符号により、
トレーニング効果の変化の方向が反転することを明らかにした [20]。また、このCoFe/Cr-NOL
の作製方法とその特性を詳細に検討したところ、NOL 表面に形成される極薄酸化物層が、
α-Fe2O3/Cr2O3の積層構造になっている場合、ブロッキング温度は 250K 程度に達する一方で、
(α-Fe2O3)1-x(Cr2O3)x固溶体（混晶）構造になっている場合、ブロッキング温度は 50K 程度に留
まることが明らかになった [43]。このことは、バルク(Cr2O3)x-(Fe2O3)1-x 固溶体における報告例
とも同様の傾向である。Fig. (1-13)に(Cr2O3)x-(Fe2O3)1-x固溶体における転移温度の組成比x依存
性を示す [44]。このような知見から、高いネール温度(950K)を有する α-Fe2O3 との積層構造に
した場合、Cr2O3の電気磁気効果を始めとする特性を維持した上で、高い動作温度を実現できる
と考えた。これまで得られたNOLによる知見は、面内方向の交換結合を利用しており、CoFe/Cr
層の自然酸化による作製のため、Cr2O3の結晶性をc軸配向に制御することは困難である。また、
得られた電気磁気効果も、トレーニング効果を利用して検出した微小な変化に留まっている。そ
こで、c軸配向したエピタキシャル酸化物薄膜において同様の積層構造膜を作製した例は調べら
れていなかった。 
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Fig. (1-11) Co0.9Fe0.1/Cr-NOLの構造 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (1-12) Co0.9Fe0.1/Cr-NOLを挿入したスペキュラスピンバルブにおけるトレーニング効果の
センス電流方向による変化。 
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また、反強磁性酸化物の積層構造によって動作温度を向上させられる例として、CoO/NiO積層
構造による報告がある [45]。ネール温度が523 Kと比較的高いNiO上に、ネール温度が293 K
であるCoOを十分薄く積層することで、上部の強磁性層であるNiFeの交換バイアス磁界のブ
ロッキング温度が500K以上で発現することを報告している(Fig. 1-13)。保磁力や交換バイアス
の温度依存性の値からCoO による(NiO のみ、ではなく)交換バイアスがNiFe 層に効果を及ぼ
しており詳細な温度特性向上のメカニズムは不明ながら、CoOの磁気転移温度がNiOとの積層
効果により向上していると説明されており、CoO のネール温度が上昇しているものと解釈でき
る。 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (1-12) CoO/NiO積層薄膜における交換バイアスのブロッキング温度。 
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Fig. (1-14) (Cr2O3)x-(Fe2O3)1-x固溶体における転移温度の組成比x依存性. 
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Cr2O3は高ネール温度材料α-Fe2O3との積層構造によってネール温度が向上出来る可能性を示
唆するものであるが、実際にα-Fe2O3/Cr2O3二層膜においてネール温度向上の理論的な検討を行
った例がある [46]。15 nm ずつの積層構造を想定し、古典ハイゼンベルグ模型に基づくスピン
相関関数の界面からの距離依存性を計算したところ、13 layer前後(1.3 nm前後)においては、
Cr2O3のネール温度の1.1 ~ 1.5倍の温度においても界面からのスピン相関が残っているという
計算結果が示された。これらの報告における計算モデルと計算結果を fig.(1-14,15)に示す [46]。
この報告により積層構造によって Cr2O3 のネール温度を向上させるためには、スピン相関を利
用するために厚さ1~2 nm程度に低減する必要があるという事が示された。 
 
 
 
 
 
 
(Fig. 1-15) スピン相関関数の計算に用いたモデル 
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(Fig. 1-16) Fe2O3/Cr2O3界面におけるスピン相関関数の計算結果 [46]  
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(1-8) モーリン温度向上に関する課題 
 
α-Fe2O3におけるモーリン転移は、単結晶、粉末、微粒子といった材料であれば弱強磁性の発
現を検出する方法によって比較的容易に観測されている。一方で本研究のターゲットとしている
室温動作電界制御磁気デバイスの実現にはCr2O3と同様に、c軸方向にスピン方向が揃った配向
薄膜が必要である。しかしながらこれまでの報告では、c-Al2O3 基板上に作製した c 面配向
α-Fe2O3薄膜の場合、~100 nm までの膜厚においてモーリン温度がバルク値のそれと比べて著
しく低下してしまい、モーリン温度の測定が行えたという例は報告されていなかっ
た [47] [48] [49]。最近になって c-Al2O3上に Cr2O3バッファーを用いることによって c 面配向
α-Fe2O3薄膜におけるモーリン温度の発現および上昇を報告した例がある [50]が、やはりバッフ
ァー層を用いないc-Al2O3基板上に作製したc面配向α-Fe2O3薄膜の場合はモーリン転移が観測
されなかったという言及がある、この論文においては MCD スペクトルの温度依存性から磁化
の角度（垂直か面内か）を調べるという比較的特殊な方法を用いており、格子歪を利用している
ことから膜厚が非常に薄い領域を利用しているため（弱強磁性）磁化の温度依存性を測定すると
いう方法は用いられていない。また、c-Al2O3基板直上に作製した c 面配向 α-Fe2O3薄膜は面内
伸長方向に歪が誘起されているため面内異方性が大きくモーリン転移が得られないとの言及が
あるが、格子定数の文献値から予想される面内圧縮方向に格子歪が誘起されていない点など疑問
が残る。何れにせよc面配向薄膜のモーリン温度は格子定数や酸化物薄膜の質に依存するものと
考えられ、良質な α-Fe2O3薄膜の作製とモーリン転移およびモーリン温度の評価が必要である。
モーリン温度向上に有力な方法として、異種元素ドープが挙げられる。バルク体において、4d,5d
元素である Rh [51],Ru [52],Ir [53] [54]をドープすることでモーリン温度が上昇するという報告
がなされている。対してAl.Ti.Ga といった元素ではモーリン温度が低下することが報告されて
いる [55]。4d,5d元素の有する高いスピン軌道相互作用により、結晶磁気異方性が増大すること
がモーリン温度の上昇に寄与するとされているが、薄膜ではこのような効果は報告されていなか
った。本研究では特に少量のドープ量でモーリン温度を向上させられるという報告のある Ir に
着目し、薄膜におけるFe2O3のモーリン温度（垂直磁気異方性）の向上を図る。 
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Fig. (1-17) バルクFe2O3において報告されている異種元素ドープによるモーリン温度向上の 
実験結果． 
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(1-9) 本研究の目的 
本節では、これまで述べた研究背景を踏まえ、Cr2O3を利用した電界制御磁気記録デバイスの
室温動作実現に向けた膜構成および電気磁気効果の発現まで考慮に入れたコンセプトについて
説明した後、これまでの課題及び研究目的について述べる。 
 
(1-9-1) 室温動作電界制御動作を踏まえた膜構成のコンセプト 
以上前節までの研究背景から、室温動作のために Cr2O3 のネール温度およびブロッキング温
度、さらにFe2O3-薄膜のモーリン温度向上を全て達成する必要がある。その上で、Fe2O3/Cr2O3/
強磁性層の構造において電界による磁化制御を350 K程度で行うことが目標となる。本節では
各層の担う役割についてまず述べる。α-Fe2O3層はスピン相関を利用したCr2O3のネール温度向
上に用い、モーリン温度が少なくとも 400 K 以上にあることが求められる。Cr2O3層は電気磁
気効果の発現および垂直交換バイアス磁界による強磁性層への情報の転写に用いる。スピン相関
を考慮すると、最終的には膜厚2 nm以下で交換バイアスを発現することが求められる。強磁性
層は電界によって反転させた Cr2O3 の磁気ドメインの情報を保持、読み出しに用いられる。
Cr2O3との界面交換結合エネルギーの調整のためにスペーサ層が用いられる場合もある。次に電
界印加を行ったときの動作についてである。Cr2O3膜厚が充分薄い場合においても電気磁気効果
が発現するかどうかについては実験的な検討が必要であるが、Cr2O3 膜厚が充分薄い(~ 3 nm)
でもバルクと同様のスピン構造を維持できるとの報告 [56]もあり、先ずは温度特性の向上を本
研究で目指す。 
 
(1-9-2) 本研究における課題と目的 
本研究の主たる目的は、これまでの研究の過程から着想したα-Fe2O3/Cr2O3積層薄膜を用いた
電気磁気効果を有するCr2O3薄膜の動作温度特性向上に関する検討を行うことである。 
まずこれまでの研究により得られた課題について整理すると、以下のようになる。 
 
(1)コランダム型反強磁性酸化物 Cr2O3,α-Fe2O3 はその結晶対称性、スピン配列から電気磁気効
果、モーリン転移といった特徴的な特性を有する事が分かっているが、(0001)配向した薄膜にお
いてはそのような特性を示さなかったり、発現温度が極めて低下してしまったりする事が報告さ
れている。電界操作型磁気デバイスへの応用に向けた検討として、(0001)配向した系においても
バルクと同様の特性を示すような酸化物薄膜の作製方法が系統的に理解されていなかった。 
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(2)近年、Cr2O3/Co薄膜系において低温において数千Oeの高い垂直交換バイアスや垂直磁気異
方性が得られることが報告されているが、数十 nm 程度の膜厚においては Cr2O3の磁気体積が
減少するために、交換バイアスのブロッキング温度やネール温度の評価方法が確立されておらず
格子歪や膜厚といった構造的な変化との関係について知見が得られていなかった。 
 
(3) α-Fe2O3 におけるモーリン温度を室温以上に上昇させることが必要不可欠であるが、薄膜系
においてはそのような検討が乏しかった。特に、スピン軌道相互作用を変化させて垂直磁気異方
性を高める方法として異種元素ドープがバルクで報告されていたが、薄膜で良特性が得られない
問題もあり、検討がなされていなかった。 
 
(4)CoFe/Cr-NOL系における研究結果や、CoO/NiO反強磁性積層薄膜による報告例などから、
反強磁性/反強磁性積層構造の作製がネール温度上昇のためのアプローチとして有望と考えられ
るが、実際に目的を達成しうる膜構成や構造について実験的な検討はなされていなかった。 
 
これらの課題をもとに、以下、各章の目的を述べる。 
 第3章では、反応性スパッタを用いた良質なCr2O3薄膜、Fe2O3薄膜の作製方法の確立を目的
とする。 
第4章では、Cr2O3薄膜におけるブロッキング温度TBの向上方法の一つとして、Cr2O3/Co界
面にスペーサ層としてRuを用いた効果を明らかにすることを目的とする。また、Ruを用いた
効果としてネール温度TNの測定方法についても検討を行う。 
 第5章では、Cr2O3薄膜を種々のバッファー層上に作製し、格子歪みに対する交換バイアスの
ブロッキング温度およびネール温度の比較を行い、格子歪が与える動作温度への影響を明確化す
る。また、ブロッキング温度が発現するCr2O3膜厚の低減を目指す。 
 第 6 章では、c面サファイア基板上にFe2O3薄膜および Ir ドープしたFe2O3薄膜の作製を行
い、これまでモーリン点の観測が難しいとされた c面配向Fe2O3薄膜のモーリン点の観測および、
Ir ドープによるモーリン点向上が薄膜において達成しうるか検討を行う。また、異種元素ドー
プによる結晶磁気異方性の向上方法に関して検討を行う。 
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第 2章 実験方法 
 
本章では、スパッタリングによる試料作製方法ならびに第 3 章から第 6 章で用いる測定方法
について説明する。また試料作製の具体的な条件、各種パラメータについては第 3 章で検討を
行った結果とともに詳しく述べ、ここでは成膜装置の概要を中心に説明する。 
 
(2-1) 試料作製方法 
 本論文で作製した試料は第三章で作製した一部の試料を除き、全てRF-DCマグネトロンスパ
ッタ(エイコー製、ES-350)を用いて作製された。本節では試料作製方法（製膜方法）について
述べる。 
全ての試料にはAl2O3(0001)基板(c-Al2O3基板)を用いた。Al2O3基板は 2inch のものを京セラ
(株)より購入し、1cm角程度にダイヤモンドペンまたはダイシング機でカットした。製膜基板に
付着している有機物や油分、ならびに基板をカットした際の微小な破片が残ったままの場合、試
料の結晶成長等を阻害する恐れがある。そのため、純水を2回、アセトン、2-プロパノールの順
に、カットした基板を浸漬させ10分間ずつ超音波洗浄を行った。洗浄後、基板の表面平滑性を
確保するために、高温熱処理炉を用いて大気中で3時間、900℃の熱処理を行った。熱処理後の
基板は、AFM測定により表面にステップが現れる原子レベルで平坦な表面構造であることを確
認している。Fig. (2-1)に、洗浄・熱処理後の c-Al2O3基板の表面像を示す。 
製膜方法は、RF-DCマグネトロンスパッタ(エイコースパッタ製 : ES-350)を用いた。使用可
能なターゲット数は5元となっており、本研究で用いる膜構成においては、全て in-situで作製
可能である。準備室と製膜チャンバーがゲートバルブで区切られており、準備室はロータリーポ
ンプ(RP)とターボ分子ポンプ(TMP)を用い、到達真空度は5×10-5 Pa以下である。製膜チャンバ
ーはクライオポンプ(CP)を用い、到達真空度は室温で5×10-7 Pa以下、500℃以上では5×10-5 Pa
以下である。CP を用いたのはチャンバー内に残存する水分を可能な限り取り除く狙いがある。
スパッタ電源はDC および RF モードの切り替えが可能になっており、金属層はDC モードの
スパッタ、酸化物層はRFモードを用いた。RFモードを用いたのは、比較的低い低ガス(Ar)圧
でもスパッタ放電を維持出来るようにという狙いがある。製膜中のガス圧の制御は、Ar および
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O2流量を一定にした上で、チャンバー真空度が一定になるよう CP と製膜チャンバーを区切る
バタフライバルブの開閉を自動制御することで行っている。基板温度の制御はXeランプヒータ
ーを用いており、最高で800℃まで昇温可能である。ランプヒーターの設定温度と実際の基板温
度にはずれが生じるため、予め基板ホルダーに熱電対を取り付けて測定した結果をもとに設定温
度を補正している。 
Table (1-1)に、金属層(DCモードにて作製)の製膜条件についてまとめた。酸化物層、金属
層は全て真空一貫で作製を行っている。酸化物層の製膜条件に関しては第三章の終わりに別途ま
とめる事とした。 
 
例外として、第三章に述べるCr2O3,Fe2O3,IrO2-Fe2O3酸化物ターゲットを用いた製膜方法の検
討では、RF-DCマグネトロンスパッタ(ULVAC製)を一部用いている。また、酸化物ターゲット
を用いて作製したときのCr2O3上に製膜した強磁性層および金属キャップ層の製膜にイオンビ
ームスパッタ(Veeco製 : IBD-IBE 350)を用いた。このRF-DCマグネトロンスパッタ(ULVAC
製)による製膜は岩手県工業技術センターにて行った。 
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Fig. (2-1) 熱処理後c-Al2O3基板の表面像の測定例。 
 
 
 
Table (1-1) 各試料における金属層の作製条件  
  target Pt Pt  
Co Ru 
condition   buffer layer capping layer 
Tsub (K) 873 406 406 406 
DC power (W) 30 30 30 30 
Pressure (Pa) 1.0 1.0 0.6 1.0 
Ar flow (sccm) 10 10 10 10 
T/S distance (mm) 140 140 140 140 
Rate (nm/min) 5.08 5.45 3.15 3.4 
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(2-2) 試料評価方法 
 
(2-2-1) SQUID測定 
 
超電導量子干渉計  (Superconducting Quantum Interference Device (SQUID) 
magnetometory) はジョセフソン接合を有する超電導リングを用いた磁界センサ素子を利用し
た磁化測定装置である。SQUIDセンサは、磁界センサとしては10-8[A/m]程度の非常に高い感度
を有し、磁化の高感度測定や生体磁気といった微弱磁界の計測に用いられる。 
SQUIDセンサは、二か所のジョセフソン接合を有する超電導リングより構成される。超電
導状態では、超電導リングに加えられた外部磁界を加えたとき流れるトンネル電流の大きさが磁
界によって変化するため、バイアス電流を流しながら超電導リング両端の電圧を測定すると、バ
イアス電流の閾値は磁界の量に対して周期的に変化する。そのためわずかな磁界変化を検出する
ことが可能となる。実際のSQUIDによる磁化測定装置では、被測定材料を励起する磁界を検出
せずに測定材料自身のみが発生する磁界を検出する必要がある。励起磁界を検出しないよう、
SQUIDリングは磁気シールドの外部に設置し、測定試料による磁界は検出コイルが検出して伝
達される。超伝導体で構成された検出コイルは磁化の量に応じてコイルに遮蔽電流が流れ、
SQUIDコイルとの相互インダクタンスを通して磁界を伝達する。検出コイルは互いに逆相に巻
いた二つのコイルを直列に繋いだ構成となっているため、磁界の空間微分を検出することが出来
る。 
 
本研究ではQuantum Design社製MPMS-XLを使用した。測定試料は4mm×4mm程度にカ
ットし、膜面垂直方向あるいは膜面内方向いずれかの測定方向に合わせて、ストローに固定し測
定を行った。 
Cr2O3の磁気特性は、強磁性層との積層構造において磁界中冷却後の垂直交換バイアス磁界
および保磁力の温度依存性を測定することで評価している。測定方法は以下のようになっている。
無磁場下で、Cr2O3のネール温度である307Kより充分高い340Kに昇温し、1 Tの磁場を印加し
た後10分間保持した後に測定温度に降温し(磁界中冷却)測定した。磁化曲線の測定では最大磁場
を1 Tとしている。(Ir-)Fe2O3の特性評価にも同様の方法を用いている。 
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保磁力及び交換バイアス磁界はヒステリシスの中心磁界から算出している。また、界面交換
結合エネルギーの大きさを表す指標として、一方向異方性エネルギーJK(erg/cm2)を用いている。
JKは強磁性層の飽和磁化Msおよび膜厚tFを用いて、以下のように計算する。 
 
𝐽𝐾 =  𝐻𝑒𝑥 × 𝑡𝐹 × 𝑀𝑆 (2-1) 
 
 
(2-2-2) XRD測定 
 
測定装置は、リガク社製ATX-G seriesを使用した。X 線源としてはCu‐Kα線を用いた。X
線源は、電流 300 mA電圧50 kV の条件で行った。測定方法は、2θ/ωおよび2θχ/φ法を用いた。
格子定数は対応するピークトップの角度から面指数(hkl)および格子定数に対応した六方晶にお
ける面間隔(dhkl)を求める次式を用いて算出した。 
 
1
𝑑ℎ𝑘𝑙
2 =
4
3
× (
ℎ2+ℎ𝑘+𝑘2
𝑎2
) +
𝑙2
𝑐2
  (2-2) 
 
また、サファイア基板から得られるAl2O3(0006)および(00012)ピークの角度から、各試料におけ
るピーク位置の補正をしている。 
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 (2-2-3) メスバウア測定 
 
メスバウア分光法（Mössbauer spectroscopy）とは、メスバウア効果を原理とする分光法の
一種で、試料にγ線を照射することにより得られたスペクトルから物質中の元素における電子状
態や磁気状態を調べるのに用いられる。メスバウア効果は、線源中の原子核から放射された特定
の振動数のγ線がエネルギーを失う事なくもう一方の吸収体中の原子核に共鳴吸収される現象
の事をいい、発見者であるルドルフ・ルートヴィヒ・メスバウア （ーRudolf Ludwig Mössbauer）
にちなんで名付けられた。 
原子核のエネルギー状態を表す核スピン(I)は、原子核の自転に起因する正電荷の回転によっ
て、原子核が核電磁石となるために発生する。核磁石が外部磁場中に置かれることで量子力学的
な制約のもとに2I+1個のエネルギー準位が存在する。ここにエネルギー準位間隔に相当するγ
線を照射することで原子核は共鳴吸収を起し核スピンはより高い準位に移る。このことを利用し
て、準位間のエネルギーを知ることが出来る。 
γ線源としては、メスバウア効果を示す元素のうち、一般には放射性同位体が入手し易い Fe
またはSnが用いられる。本研究ではFe酸化物系の磁気状態の解明を目的としてγ線源として
57Fe を用いているので、57Fe を例に示す。57Fe の場合、57Co の β 崩壊によって作られた 57Fe
の 第一励起準位は14.4 keVのガンマ線を放射して（I = 1/2の）基底状態に脱励起する。 
実際の測定には、試料に共鳴吸収されずに透過したγ線を検出する透過法が最も良く用いられ
るが、γ線を吸収した原子核が再び基底状態に脱励起する際に放出される X 線や内部転換電子
を検出する測定方法もある。薄膜試料の場合は、バルクや粉末試料と比較して検出強度が非常に
小さく、透過法の測定には一般にマイクロメートルオーダーの膜厚を必要とする。そこで本研究
でのメスバウア分光測定では内部転換電子を検出する方法で測定した。 
 
(1) アイソマーシフト 
アイソマーシフトとは、原子核電荷と電子電荷の静電的なクーロン相互作用による核準位のず
れをいう。核準位のずれは、基底状態と励起状態では原子核半径が異なるため核の電荷分布の広
がりが異なるためである。原子核を中心とした球対称のs電子状態は、すべて核位置に存在確率
を持つため、s電子と原子核はクーロン相互作用を持つ。そのため核準位はs電子の状態によっ
て変化する。線源と全く同じ環境の基底状態を有する吸収体があれば、ドップラー速度 V = 0
のところで無反跳吸収が起こりスペクトルが得られる筈であるが、線源と吸収体では、化学結合
などの凝集状態の違いやs電子の状態の違いがあるため、準位のずれは異なる。 
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前述の説明から分かる通り、メスバウアスペクトルは中心（ドップラー速度がゼロ）からのず
れとなって現れる。アイソマーシフトは原子核周りの電子状態を調べることが出来る。例えば、
Feイオンの価数を決定することに使われる。 
 
(2)内部磁場によるゼーマン分裂 
核の位置における内部磁場により、エネルギー準位が核スピン Iに従って分裂する。基底状態
(I = 1/2)は2準位に、励起状態(I=3/2)は4準位に分裂する。基底状態と励起状態間の遷移は、磁気
量子数の変化 ΔM がゼロないし±1 のみの場合に限られるので、基底状態から励起状態の遷移は
6種類に限られ、結果として6本のメスバウアスペクトルが得られる。 
 
(3)四重極分裂 
スピン I = 0の核では電荷分布が球対称となって自転していないことに相当するが、I = 1/2で
は球対称で自転し、I ≥ 3/2 では自転に加えて電荷分布が球対称でなく電気四重極を持つ。57Fe
の第一励起準位である核スピン I = 3/2のとき、スピンの向きに沿った電気四極子モーメントQ
が存在する。電気四極子は電場勾配の中に置かれると、その方位関係に依存して相互作用を生じ
る。この電気四極子相互作用によりI = 3/2である第一励起準位はスピン角運動量のz成分がIz = 
±3/2 か±1/2 かにより基底状態からの変化量が±ε の二準位に分かれる。従って現れる二重線
の間隔は各々の準位の変化量の2倍であるので、その大きさΔは以下の式のように書ける。 
    2/1222/12 3/12/3/12/2   QqeeQVzz   (2-3) 
Vzzは電気勾配の最大の傾斜方向を z軸とした時の値で、Vzz = eqであり、またηは非対称パ
ラメータと呼ばれ、η = (Vxx - Vyy)/Vzzである。Qは核によって決まっているから，スペクトルの
分裂量 Δ を測れば、核の周りの電気勾配が分かり、従って結晶の非対称性、メスバウア原子の
周りの異原子などの配置状況などが分かる。 
 
(4)吸収線強度比 
それぞれの遷移は固有の旋光性、偏光性を有するため、γ線入射方向と内部磁場方向のなす角
の関係によって偏光測定が現れ、スペクトルのピーク強度が変化する。試料の内部磁場方向は磁
化方向と対応しているので、γ線を規定して測定したときのピーク強度比から試料の磁化の方向
や磁気異方性の方向を知ることが出来る。γ線の入射方向と試料内部の内部磁場のなす角をθ と
すると 
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I1 : I2 : I3 = 3(1+cos2θ)/2 : 2sin2θ : (1+cos2θ)/2  (2-4) 
 なる関係が得られる。θ = 90, すなわち磁化がγ線に垂直、試料面に平行であれば強度比は 3 : 
4 : 1となる。一方 θ = 0 、すなわち磁化がγ線に平行、試料面に垂直であれば強度比は 3 : 0 : 1
となる。実際の解析の際には6本のピーク強度比を3：x：1：1：x：3としxをフィッティング
パラメータとして求める。また、解析結果から次式を利用して、スピンの平均の角度を求めるこ
とが出来る。 
 
4
2
sin 2


x
x
   (2-5) 
 
つまりガンマ線の入射方向 ＝ 膜法線方向＝ 電場勾配の主軸方向 (＝c 軸方向) となる。 
同様に四重極分裂に関しても、電場勾配と磁化のなす角によって偏光特性が変化する。電場勾
配とγ線の入射方向は平行であるから、スペクトル強度比と同様に磁化の方向を求めることがで
きる。 
 
 
本研究での内部転換電子メスバウア分光測定は名古屋工業大学壬生研究室に依頼し、測定を行
った。 
 
(2-2-4) AFM測定 
 
試料の表面構造観察にはPark Systems社のAFM(Atomic Force Microscopy)装置を用い大
気中、室温でノンコンタクト（非接触）モードの測定を行った。測定試料は洗浄、熱処理後の
c-Al2O3 基板および製膜後の Cr2O3，α-Fe2O3 表面の評価を行った。各試料につき測定エリアを
10µm□，2µm□，0.5µm□の三種類変えて測定している。カンチレバーは酸化や試料との予期せぬ
接触等によって測定精度が保証されない場合がある。そこで参照用試料としてイオンビームスパ
ッタおよびポストアニールによって作成された Cr2O3薄膜を用いた [28]。この Cr2O3は粒径が大
きく特徴的な表面像を示すため、測定の再現性を保証することに適している。 
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第 3章 酸化物薄膜の作製方法の検討 
本章では、α-Fe2O3およびCr2O3薄膜の反応性スパッタリングを用いた作製方法の検討を行い、
良好な磁気特性を有する酸化物薄膜の作製条件を最適化した結果について述べる。それぞれ、ス
パッタリングターゲットとしてα-Fe2O3およびCr2O3ターゲットを用いた場合と、FeおよびCr
ターゲットを用いた場合に関して述べる。 
 
(3-1) α-Fe2O3ターゲットを用いたα-Fe2O3製膜方法の検討 
本節ではα-Fe2O3製膜に関する条件検討について述べる。まず、α-Fe2O3焼結ターゲットを用
いたα-Fe2O3製膜条件の最適化について述べる。 
Fig. (3-1)に、RF パワーに対する、α-Fe2O3製膜レートの変化を示す。製膜時間は 1 時間であ
るので、試料の測定した膜厚がそのまま1時間当たりの製膜レートと読み替えることが出来る。
その他の製膜パラメータは基板温度(Tsub)が室温または500℃、全圧0.3 Pa、Ar : O2比14 :1，
T/S間距離140 mmである。RFパワーに対して製膜レートはほぼ線形に増加するが、3 inchタ
ーゲットに対して300 W (= 59.2 W/cm2)というRFパワーは装置の仕様上印加可能ではあるが、
実際にはターゲットに印加される電圧が大きすぎるため、ターゲットやカソードといった装置部
品における過剰な加熱などの問題が発生する。実験上印加可能なRFパワーの上限は150 Wと
し、主に100 Wに固定した上で条件の検討を行った。また、基板温度に対する製膜レートの変
化は殆ど見られないことが分かる。この事は、後述する Cr2O3 とは異なる特性である。次にこ
の条件下で作製したc-Al2O3 sub./α-Fe2O3のXRDスキャン結果を示す。コランダム構造(0006)
に対応する回折ピークは確認できたが、強度が弱くバルク値からの格子長ずれが比較的大きいこ
とが分かる。 
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Fig. (3-1). α-Fe2O3ターゲットを用いてc-Al2O3基板上に製膜したα-Fe2O3の製膜レートのRFパ
ワーに対する変化。各々の試料の製膜時間は1時間である。その他の製膜パラメータは基板温
度(Tsub)が室温または500℃、全圧0.3 Pa、Ar : O2比14 :1，T/S間距離140 mmである。 
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Fig. (3-2). α-Fe2O3ターゲットを用いてc-Al2O3基板上に製膜したα-Fe2O3のXRDスキャン結果。
RFパワ 3ー00 W，基板温度500℃とし、その他の試料作製条件はFig. (3-1)に同じである. 
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次に、c-Al2O3基板上に製膜したα-Fe2O3薄膜の結晶性および表面粗さの改善を当面の目的とし
て、種々のスパッタ条件の検討を行った。作製条件としては、基板温度 500℃、全圧 0.3 Pa、
T/S間距離140 mmに固定した上で、Ar : O2流量比14 :1 または7.5 : 7.5、RFパワ 1ー50また
は100 Wに条件を変化させて作製した。Fig. (3-3)に、酸素流量またはRFパワーを変化させて
作製した c-Al2O3 sub./ α-Fe2O3におけるAFMによる表面像の結果を示す。全て10µm□の範囲
で測定し、z方向のコントラストは±1nmの範囲としてある。酸素流量を多くすることで、算出
した表面粗さRaの値にも表れている通り c-Al2O3基板のステップ構造を反映するような非常に
表面平滑なα-Fe2O3薄膜の作製が可能であることが分かった。また、RFパワーに対する大きな
変化は確認されなかった。次に、AFM 測定を行った同様の試料に対して、XRD 測定を行った
結果をFig. (3-4)に示す。Fe2O3 (0006)に対応する回折ピークの強度およびバルク値からのずれ
から、RF パワーを低減させた場合に比較的結晶性の良好な薄膜が作製できることが分かった。
これらの結果から、比較的低いRFパワーでかつ、Ar : O2流量比が1 :1となるような条件で表
面平滑性と結晶性の両方が良いα-Fe2O3薄膜が作製できることが明らかになった。次節で、T/S
間距離を変化させた結果とともに示す。 
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Fig. (3-3) c-Al2O3基板上に製膜したα-Fe2O3のAFMによる表面像。(a)にAr : O2流量比14 : 1
およびRFパワ 1ー50 Wで製膜した試料を示し、この膜厚は21.8 nmである。(b)にAr : O2流
量比7.5 : 7.5およびRFパワ 1ー50 Wで製膜した試料を示し、膜厚は14.8 nmである。(c)の試
料はAr : O2流量比14 : 1およびRFパワ 1ー00 Wにて製膜した試料を示し、膜厚は11.9 nmで
ある。その他の製膜パラメータは基板温度が500℃、全圧0.3 Pa、T/S間距離140 mmである。 
 
 
Fig. (3-4) c-Al2O3基板上に製膜したα-Fe2O3のXRDによる2θ/ωスキャン結果。(a)~(c)に示す測
定試料はそれぞれ、Fig. (3-3)と同一の試料である。  
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T/S距離に関する検討として、Fig. (3-5)に、α-Fe2O3薄膜の製膜レートのT/S距離依存性を示
す。T/S距離を短くすることで、同条件のもとでは製膜レートは若干早くなる。特に表面平滑な
薄膜が得られるAr : O2流量比7.5 : 7.5 (sccm)のガス流量条件において、AFM像のT/S間距離
による変化をFig. (3-6)に示す。T/S間距離100 mmと、装置上最も距離を近づけた場合は、基
板ホルダー内の位置によって、特性の分布が存在する。基板ホルダー中央に固定した c-Al2O3基
板上に作製した試料表面は、粒成長し表面粗さが著しく低下する。一方でT/S間距離 100 mm
の場合は、基板ホルダー上に試料を固定する位置に関係なく非常に表面平坦な膜が得られた。 
 Fig. (3-7)に、上述した試料におけるXRDスキャン結果を示す。T/S間距離140 mmの場合、
バルクと同様の回折角度に(0006)ピークが得られ、配向膜を得るために最適なT/S間距離が分か
った。 
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Fig. (3-5)  α-Fe2O3ターゲットを用いて製膜したときの、T/S間距離に対するα-Fe2O3薄膜の
製膜レートの変化。 
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Fig. (3-6)  α-Fe2O3ターゲットを用いて製膜したα-Fe2O3の、AFM測定による表面像。T/S間
距離100 mmの条件で製膜しており、(a,b)の試料が基板ホルダー中心部分に固定した試料に、 
(c,d)に示す試料が基板ホルダー外側部分に固定した試料に対応している。 
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Fig. (3-7) c-Al2O3基板上に製膜したα-Fe2O3のXRDスキャン結果。T/S間距離100 mmおよび
140 mmの条件で作製した試料について示す。それぞれ、膜厚は40 nmである。その他の製膜
パラメータは基板温度500℃、全圧0.3 Pa、RFパワ 1ー00 W，Ar : O2流量比7.5 : 7.5 (sccm)
としてある。 
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前節までの結果より、結晶配向性および表面平坦なα-Fe2O3薄膜の作製に成功したので、作製
条件を決定し、α-Fe2O3薄膜の磁気特性を中心に検討を行った。作製条件は、基板温度500℃、
全圧0.3 Pa、RFパワ 1ー00 W，Ar : O2流量比7.5 : 7.5 (sccm)，T/S間距離140 mmとしてあ
る。しかしながら、磁化の温度依存性による弱強磁性の検出から、モーリン転移を検出しようと
試みたが、数百nmオーダーの膜厚においても、磁化の温度依存性に再現性がなく、良好な磁
気特性を確認するに至らなかった。そこで、第6章に述べるα-Fe2O3薄膜の磁気特性は、金属
Feターゲットを用いて作製した試料について検討を行っている。 
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(3-2)  Feターゲットを用いたα-Fe2O3薄膜作製条件の検討 
本節では Fe ターゲットを用いて α-Fe2O3薄膜作製条件の検討を行った結果について述べる。
Fe2O3ターゲットを用いた実験により一定の水準まで製膜条件の絞り込みが行えたので、Ar : O2
流量比以外の製膜条件は Fe2O3 ターゲットを用いて最適化した条件と同一である。（基板温度
500 ℃，RFパワ 1ー00 W, 全圧0.3 Pa, T/S距離140 mm）Fe2O3ターゲットを用いた結果から、
酸素流量の比較的多い領域において特性の良い薄膜が得られると予想されたが、実際に、酸素流
量の少ない領域ではマグネタイト(Fe3O4)が形成されることが分かった。Fig. (3-8)に酸素流量に
対する製膜レートの変化、またXRD測定による結果をFig, (3-9)に示す。対して、酸素流量1.0 
sccm 以上の場合は Fe ターゲット表面が完全に酸化された酸化物モードによる製膜となり、
Fe2O3ターゲットを用いた場合と同様の製膜方法になる。1.2 sccm以上の領域では結晶性に変化
は無く、酸素流量を増加させるに従って徐々に製膜レートが低下する。本研究では特性に変化が
無いことおよび実験のスループットの観点から最適な酸素流量を1.2 sccmとしている。 
 
 
 
Fig.(3-8) Feターゲットの反応性スパッタにより作製したFe-O薄膜の製膜レートにおける酸素
流量依存性。その他の製膜パラメータは基板温度Tsub = R.T. RFパワ 1ー00 W,  
全圧0.3 Pa, T/S間距離140 mmとしてある。グラフ中に成膜モードが遷移する酸素流量付近を
拡大したものを合わせて示した。 
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Fig (3-9) Feターゲットの反応性スパッタを利用し酸素流量を変えて作製したFe酸化物薄
膜のXRDパターン。(a) Ar : O2=9.3 : 0.7  (b)Ar : O2=9.1 : 0.9 (c)Ar : O2=8.9 : 1.1に対応し
ている。 
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Fig.(3-10)にAFM測定による c-Al2O3 sub./α-Fe2O3試料のAFM測定結果を示す。試料の作製
条件は基板温度Tsub = 500℃、RFパワ  ー 100 W, 全圧0.3 Pa, Ar : O2流量比 9.0 : 1.2 sccm, T/S
間距離140 mmとなっている。(a)および(b)は膜厚250 nm，(c)は膜厚20 nmの結果を示す。対
して膜厚20 nmの試料は積層試料に用いることの可能な平坦性が得られている。 
第4章以降で用いたα-Fe2O3/Cr2O3積層試料においてはFe2O3の膜厚を20 nmとしているので、
表面ラフネスによる影響は除去できる。 
 
 
 
 
Fig.(3-10) Feターゲットの反応性スパッタによって作製された c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 薄膜にお
けるAFMによる表面像。(a)(b)に膜厚250 nm試料、(c)に膜厚20 nm試料の測定結果を示す。 
 
 
最後に、得られたα-Fe2O3薄膜に対しFig. (3-11)に面内方向の磁化測定によってモーリン転移の
観測に成功した実験結果を示す。酸化物モードという作製方法は同様にもかかわらず、Fe2O3
ターゲットにより作製された試料は磁気特性（モーリン転移の観測）の点で特性が劣っていた理
由としては、酸化物ターゲットを焼結により作製する際の不純物や、ターゲット純度、またCr2O3
で確認された程では無いにせよ酸化物ターゲットを用いた場合、より製膜レートが遅くなること
から、基板からの再脱離といった要素が磁気特性の劣化に影響を及ぼしていると考えられる。本
章で確立した作製方法・条件を用いて作製されたα-Fe2O3薄膜および Irドープα-Fe2O3薄膜の
詳細な磁気特性に関しては第6章にて説明する。 
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Fig. (3-11)c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 250 (nm)における面内方向磁化の温度依存性。S-VSMによって
測定を行い、100 Kにおける磁化の値を基準とした磁化の変化量としてプロットしている。測定
磁場は1000 Oeであり、400 Kを開始点とし降温中測定→昇温中測定の順に行った。 
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次に、Cr2O3薄膜の作製方法の検討を行った結果について述べる。 
 
(3-3) Cr2O3ターゲットを用いた作製条件の検討 
まず、Cr2O3(焼結)ターゲットをターゲット材料として、作製条件の検討を行った結果につい
て述べる。 
 まず、基板温度は500℃、Ar,O2流量比を14 : 1 sccm、全圧0.3 Pa、T/S間距離140 mmに
固定した上で、RFパワーを変化させたときの、諸特性の変化について述べる。変化させたパラ
メータとしては、①RF power②T/S 距離③全圧 についてまず説明する。 
Fig. (3-12)に、RFパワーに対するCr2O3の製膜レートの変化を示す。その他の製膜パラメー
タは基板温度(Tsub)が室温または500℃、全圧0.3 Pa、Ar : O2比14 :1，T/S間距離140 mmで
ある。各々の試料は一時間製膜し、触針式段差計で膜厚を測定した結果から製膜レートを算出し
た。そのため、Fig. (3-1)の製膜レート(nm/hour)は試料の膜厚と読み替えることも出来る。RF
パワーが150 W以下の場合、基板加熱中で製膜した試料の膜厚は10 nm以下であり、触針式段
差系で精度良く測定できるような膜厚のほぼ下限程度でしかない。一方でRFパワーに対して製
膜レートはほぼ線形に増加するが、3 inchターゲットに対して300 W (= 59.2 W/cm2)というRF
パワーは装置の仕様上印加可能ではあるが、実際にはターゲットに印加される電圧が大きすぎる
ため、ターゲットやカソードといった装置部品における過剰な加熱などの問題が発生する。その
ため、3 inchターゲットに印加できるRFパワーは装置の安全上100 Wを上限とせざるを得な
かった。そこでRFパワーを 100 W（以下）に抑えた上で、ある程度試料作製に現実的な製膜
レートを確保しながら良好な磁気特性および構造特性を得られる製膜条件を探るというアプロ
ーチを採った。また、Fig. (3-12)から明らかなように、基板温度により製膜レートが著しく下が
るという傾向も見て取れる。この傾向は、α-Fe2O3製膜の場合と明らかに異なる。 
Fig. (3-13)に、基板温度500℃とし、RFパワーを150 W(a,b)および300 W(c,d)とした試料の、
AFMによる表面像の測定結果を示す。(a),(b)の平均粗さRaは0.41 nm, (c),(d)のRaは0.42 nm
となった。RFパワーによる製膜レートの変化に比べて、表面粗さの変化は殆ど見られなかった。
Fig. (3-10)に、基板温度500℃、RFパワ 3ー00Wの条件で製膜した試料のXRDスキャン結果を
示す。150W以下のRFパワー条件で作製した試料に関しては膜厚が充分でなかった。また、基
板温度が室温の場合については、Cr2O3は結晶化しない事が既知の事実であるので結果の紹介は
省略する。製膜レートが適正と思われる条件においても、試料の結晶配向性が得られていないこ
とが分かる。  
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Fig. (3-12). Cr2O3ターゲットを用いてc-Al2O3基板上に製膜したCr2O3の製膜レートのRFパワ
ーに対する変化。各々の試料の製膜時間は1時間である。その他の製膜パラメータは基板温度
(Tsub)が室温または500℃、全圧0.3 Pa、Ar : O2比14 :1，T/S間距離140 mmである。 
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Fig. (3-13). Cr2O3ターゲットを用いて c-Al2O3基板上に製膜したCr2O3のAFMによる表面像。
それぞれ、(a) RFパワ 1ー50 W，測定視野10 μm□ (b)150 W, 2 μm□(c) 300 W, 10 μm□ (d) 150 
W, 2 μm□ となっている。(a),(b)の平均粗さRaは0.41 nm, (c),(d)のRaは0.42 nmである。試
料作製条件はFig. (3-1)に同じである。 
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Fig. (3-14). Cr2O3ターゲットを用いて c-Al2O3基板上に製膜したCr2O3のXRDスキャン結果。 
(a) RFパワ 3ー00 W，基板温度500℃とし、その他の試料作製条件はFig. (3-8)に同じである 
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次に、ターゲット/基板距離(T/S距離)を変化させたときの、Cr2O3の諸特性の変化について説
明する。Fig. (3-15)に、Cr2O3製膜レートのT/S間距離による変化を示す。その他の作製条件は、
RFパワーを150または300 Wとし、基板温度を室温または500℃、全圧0.3 Pa、Ar : O2比14 :1
または0.2，である。本章で条件検討をしているRF-DCマグネトロンスパッタ装置では、100 ~ 
150 mm まで変化可能である。基本的な T/S 間距離として 140 mm を通常用いているのは、
α-Fe2O3 ターゲットを用いた実験結果からの知見によるものである。グラフから分かるように、
T/S 間距離を減らす(近づける)ことで、製膜レートが増加する。このことは、一般的なスパッタ
リングのモデルから、スパッタリング粒子の平均自由工程に対する T/S 間距離の関係から理解
できる。しかしながら、α-Fe2O3の場合と同様、距離を近づけた場合の特性は良好ではない。Fig. 
(3-16)にT/S間距離100 mmの場合の、(a)XRDスキャンおよび(b)AFMによる表面像の測定結
果を示す。Cr2O3の配向ピークの消失および、試料表面には一部で粒成長している事が確認でき
る。そこで、T/S 間距離の調整の他、製膜パラメータの検討が必要である。また、XRD スキャ
ン結果とAFMによる表面像の結果を示す。製膜レートに関しては、諸条件のもとで0.3 Paで
ピークをとるような傾向を示す。一方で、表面粗さや結晶性は全圧を低くするとともに改善する
傾向がある。ただし、0.15 Paという全圧は安定な放電を維持できるような真空度の中では最も
低いガス圧であり、製膜の安定性および再現性に問題があることと、製膜レートが遅すぎること
から、条件検討は 0.3 Paで行うこととした。一般に、DCモードに比べてRFモードの方が低
全圧で放電状態を維持しやすいため、スパッタ電圧をRFモードに設定してあるのも、このため
である。 
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Fig. (3-15) Cr2O3ターゲットを用いて c-Al2O3基板上に製膜したCr2O3の製膜レートの全圧に対
する変化。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (3-16) Cr2O3ターゲットを用いて c-Al2O3基板上に製膜したCr2O3の製膜レートの全圧に対
する変化。  
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酸素流量に対する特性の変化について説明する。Fig. (3-17)に、酸素流量に対する製膜レート
の変化を示す。その他の製膜パラメータは基板温度(Tsub)が500℃、全圧0.3 Pa、，T/S間距離
100 mmである。Ar : O2比はO2流量xをパラメータとして、15-x : xのように合計のスパッタ
ガス流量が15 sccmとなるようにAr流量を設定した。試料の製膜時間は1時間である。酸素流
量は0 sccmから5 sccmまでの範囲に設定した。酸素を0.1 sccm混合させるだけで、製膜レー
トは急激に減少し、1 sccmの範囲までは酸素流量にほぼ線形に減少していく。5 sccmの場合、
測定膜厚が2 nmとなってほぼ膜が付かない条件であった。Fig. (3-18)に、(a)Ar : O2 = 15 : 0 
(sccm) および (b) Ar : O2 = 14.5 : 0.5 (sccm)の条件における、AFMによる試料の表面像を示す。
それぞれの試料の膜厚は50.0 nm, 12.3 nmである。測定結果から、Raはそれぞれ0.11 nm, 0.50 
nmとなり、Fig. (3-18a)から分かるように、Ar : O2 = 15 : 0 (sccm)の試料は基板のステップ構造
を反映するほど、表面平滑膜であることが分かる。一方で酸素流量を増やすことで平滑性は失わ
れ異常粒成長している部分も多くみられる。Fig. (3-19)に、XRD スキャンの酸素流量依存性を
示す。測定試料は、Fig. (3-17)およびFig. (3-18)に示した試料と同一である。Cr2O3 (006) に対
応する回折ピークのピーク位置および強度から、Ar : O2 = 14.8 : 0.2 (sccm)の試料が、比較的良
い結晶性を示している。このことから、Cr2O3ターゲットを用いた場合、Ar に比べて O2 ガス
を微量に流しながら製膜する条件が(0001)配向膜を得るために必要であり、酸素を流さない場合
や、酸素を過剰に流す場合は結晶性が低下することが分かった。しかしながら、配向性、結晶性
は決して良好といえない。そこで基板温度を最適化させることで、より良好な結晶性を得る事が
出来るという知見を得た。この結果について次に示す。Fig. (3-9)に、XRDスキャン結果の基板
温度依存性を示す。試料作製条件は、RFパワ  ー 100 W, 全圧0.3 Pa、，T/S間距離100 mmと
し、Ar : O2 比は、Fig. (3-19)の結果から、14.8 : 0.2とした 。基板温度は500℃から700℃まで
変化させ、それぞれの試料の製膜時間は1時間である。  
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Fig. (3-17) Cr2O3ターゲットを用いて c-Al2O3基板上に製膜したCr2O3の製膜レートの酸素分圧
に対する変化。 
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Fig. (3-18) Cr2O3ターゲットを用いて酸素流量を変えてc-Al2O3基板上に製膜したCr2O3のXRD
スキャン。膜構成および作製条件はFig. (3-7), (3-8)に同じである。 
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Fig. (3-19) (a)(b)Cr2O3ターゲットを用いて基板温度を変化させて c-Al2O3基板上に製膜した
Cr2O3のXRDスキャン。および(c) 製膜レート。作製条件はRFパワ  ー 100 W, 全圧0.3 Pa、
T/S間距離100 mmとし、Ar : O2 比は、14.8 : 0.2としてある。製膜時間は1時間である。(a)
に、コランダム(0006)ピーク付近のXRDプロファイルを、(b)に(00012)ピークも含めた全体の
XRDプロファイルを示す。 
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Fig. (3-19)の結果から、(0001)配向膜を得るためには、基板温度が600℃以上であることが望
ましいことが分かった。この実験までの作製条件検討で用いていた、基板温度500℃では、結晶
化する温度に足りておらず、実際に、この試料を、大気中で700℃に3時間加熱すると、結晶性
が変化して(0006)の高強度ピークが得られたことからも確かめられた。また、基板温度に対する
製膜レートの関係は、650℃までは一定に製膜レートが減少する傾向が得られた。これはCr2O3
の場合基板温度を上げると、基板からの再脱離が多くなることが関係しているものと考えられる。
一方700℃の場合のみ、そのような傾向に合っていないが、これは、結晶成長の違いによるもの
と考えられるが、明確な要因は分かっていない。Fig. (3-19)の結果より、格子歪みは大きいもの
の、(0001)配向したCr2O3薄膜をc-Al2O3基板上に作製することに成功した。 
 このようにして得られた Cr2O3 薄膜を用いて、強磁性層と積層させた試料を作製し、交換バ
イアス磁界Hexの発現可否、発現温度 TBといった磁気特性の調査を行った結果について説明す
る。膜構成は、c-Al2O3 sub./buffer/Cr2O3 50/Co3Pt 3/Ru 2/Ta 3である。Cr2O3上部の強磁性層
およびキャップ層は、RFマグネトロンスパッタでCr2O3層を製膜した後、基板温度が室温とな
った後試料を取り出してイオンビームスパッタ装置に移動させ製膜した。そのため、Cr2O3層は
一旦大気暴露されていることに注意する必要がある。また、試料作製後高真空中で 300℃、1.5
時間のポストアニール処理を行っている。磁気特性評価用に作製した試料の膜構成および、その
他に検討した条件に対する交換バイアス磁界の発現可否をtable. (3-1)に示す。磁界中冷却後の、
垂直交換バイアス磁界は、Cr2O3製膜時の基板温度700 ℃、Fe2O3膜厚40 nm、Cr2O3製膜後の
降温中雰囲気をAr + O2ガス 0.3 Paという条件下で発現した。また、Fig,(3-21)に示すように、
Cr2O3製膜後の降温時の環境においても交換バイアス磁界は大きく変化する。降温時に高真空環
境、すなわち酸化物が還元されるような環境の場合交換バイアス磁界が大きく低下することが明
らかになったため、以降の作製思試料では降温時に製膜時と同じガス流量にて降温を行っている。 
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Table. (3-1). SQUIDによる磁化曲線測定に用いた試料の条件と交換バイアス磁界Hexの発現可
否に関する一覧表。膜構成は、c-Al2O3 sub./Fe2O3 x/Cr2O3 50/Co3Pt 3/Ru 2/Ta 3 (nm)である。 
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Fig. (3-20)  c-Al2O3 sub./Fe2O3 40/Cr2O3 50/Co3Pt 3/Ru 2/Ta 3 (nm)における(a)交換バイアス
磁界Hex、(b)保磁力Hcの温度依存性。340Kから1 Tの磁場中冷却後、それぞれ膜面垂直方向
の磁化曲線を測定した。 
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Fig. (3-21) c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 40/Cr2O3 50/Co3Pt 3/Ru 2/Ta 3 (nm)における(a)交換バイアス
磁界Hexおよび(b)保磁力Hcの温度依存性。Cr2O3製膜後、Ar + O2ガス雰囲気下で室温まで冷
却、高真空中で室温まで冷却、および高真空中で10時間基板温度700℃に保持した後、高真空
中で室温まで冷却の3つの場合について示した。  
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(3-4) Crターゲットを用いたCr2O3薄膜の作製方法の検討 
 
得られた垂直交換バイアス磁界の値は最大でも200 Oe以下に留まっている。この値は、近年
報告されている、DC マグネトロンスパッタで作製した Pt/Cr2O3/Co/Pt 構造で報告されている
HexおよびJKと比較すると10分の1程度に留まる。Cr2O3焼結ターゲットを用いた場合、製膜
条件のさらなる絞り込みによる特性向上が見込めない事に加えて、α-Fe2O3ターゲットの場合と
同様に試料の再現性が確保できない事、製膜レートが遅いことによる歩留りの低下、加熱基板か
らの再脱離が激しいことにより、スパッタターゲットやチャンバー内壁に付着物が多量に発生す
るといった問題が発生する。そこで、Cr2O3焼結ターゲットの代わりにCr(メタル)ターゲットを
スパッタリングターゲットに使用し、作製条件の検討を行った。主な製膜パラメータは、Cr2O3
ターゲットについて最適化した条件を用いることが出来る。基板温度500℃、RFパワ 1ー00 W、
全圧0.3 Pa、T/S間距離140 mmとした。Cr2O3ターゲットからCrターゲットに変更した場合、
最も重要なパラメータは、酸素流量(酸素分圧)となる。これは、金属ターゲットの反応性スパッ
タの場合、反応性ガス流量（分圧）に応じて、成膜モードが変化するためである。一般的に反応
性スパッタにおいて、反応性ガスの流量（分圧）を増加させるに応じて製膜レートはある値を境
に急激に低下し、またガス流量を減少させていくと、ある値で再び製膜レートが上昇するが、成
膜モードが急変するポイントは、始めと異なり、結果的に反応性ガス流量に対する製膜レートは
ヒステリシスを示す。このような特性は、例えばFeターゲットの酸素雰囲気中スパッタリング
による α-Fe2O3の作製 [57,58]において実験的に報告されている。このことは、反応性ガスを窒
素とした TiN を例にとり、単位時間当たりのスパッタリングによってターゲットから脱離する
金属原子の量と、チャンバー中に供給される反応性ガスによって反応する原子の量とのバランス
を考慮したモデルにより説明出来る [59] [60]。これらに倣い、酸素流量が比較的少なく、製膜
レートが早い領域を金属モード(メタルモード)、酸素流量が比較的多く製膜レートが遅い領域を
酸化物モード、金属モードから酸化物モードに急激に遷移する領域を遷移モードと呼称する。酸
化物ターゲットを用いたスパッタリングは、酸素流量に関わらずターゲット表面が酸化されてい
る状態であるので、常に酸化物モードでの製膜を行っていることになる。 
Fig. (3-22)に、Crターゲットを使用した場合の、酸素流量に対する製膜レートの変化を示す。
その他の作製条件は、Cr2O3ターゲットで最適化した条件にならい、基板温度 500℃、RF パワ
1ー00 W、全圧0.3 Pa、T/S間距離140 mmとし、酸素流量とAr流量の合計が15 sccmにな
るように、酸素流量とAr 流量を変化させた。酸素流量 0.9 sccm を境に、金属モードから酸化
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物モードに切り替わる。金属モードの領域で、酸素流量と共に製膜レートが上昇しているのは、
CrとCr2O3の結晶格子の大きさの違いによるものと考えられる。酸素流量が0.9 sccmを超える
と、製膜レートは急激に低下し、以降酸化物モードの状態では、酸素流量に対して製膜レートは
殆ど変化しない。全く同じ製膜条件（基板温度は室温）で製膜した Cr2O3 ターゲットの試料と
比較した場合、製膜レートは若干大きい。一方で、基板温度を500℃にした場合、基板温度が室
温の場合と比較して金属モードでは製膜レートにさほど変化がないことに対して、酸化物モード
では非常に製膜レートが遅くなり、1時間製膜した場合でも段差計測定できる膜厚以下となった。
Fig. (3-23)に、酸素流量 0.5 sccm, 0.7 sccm, 0.9 sccm, 1.1 sccm,1.5 sccm における c-Al2O3 
sub./Cr2O3の試料写真を示す。酸素流量0.9 sccmのとき、酸素量論比の改善が成されたことを
示す結果である。また、酸素流量を変化させて作製した c-Al2O3 sub./Cr2O3のXRDスキャン結
果から、。酸素流量0.1sccmの場合、得られた試料はほぼ未酸化のCrであることが分かる。酸
素流量を増加させるに従い、Cr (110)ピーク強度は弱まっていき、0.9sccmの場合は明瞭なCr2O3 
(006)ピークを観測することが出来た。酸素流量がさらに多い領域では、膜厚が薄いこともあり、
Cr2O3に起因する回折ピークは観測されなかった。 
こうして得られた Cr2O3 膜を利用して、強磁性層と積層させた試料を作製し、磁化曲線の温
度依存性を測定した。膜構成は c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 250/Co 1/Pt 5 であり、酸素流量を0.9 
sccmとしている。Cr2O3ターゲットの場合と異なり、低温において4000 Oe程度の大きな垂直
交換バイアス磁界が発現した(Fig. 3-24)。ブロッキング温度は100K程度と低いが、これは交換
結合エネルギーが異方性の項と比較して大きくなっている為と解釈できる。また、このように得
られたCr2O3薄膜を用いて c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 250/Pt 1/Co 1/Pt 5 (nm)において電界磁界
中冷却後における交換バイアスの制御を薄膜系で初めて観測することに成功した(Fig.3-25)。 
Cr2O3ターゲットの場合のように、測定の都合上強磁性層の製膜前に一旦、大気暴露の過程を
挟むこと、またバッファー層を用いていないため、磁気特性の再現性が保証されない点に注意が
必要である。大気暴露の問題点としては、上部強磁性層の垂直磁気異方性や、飽和磁化などの磁
気特性の再現性が取れなくなる点に問題がある。そこで、第四章以降の膜構成では全て、Cr2O3
上の金属層は製膜環境のまま真空中で行い、Co層は室温でなく基板温度を 133℃設定で製膜し
た。サファイア基板上にバッファー層を挟まず、Cr2O3を製膜した場合、XRD 測定より、膜面
垂直および面内方向に非常に良好な結晶性が得られるが、第五章で述べる通り、Pt や Fe2O3バ
ッファーを利用した場合と比較して交換バイアス磁界が極端に減少するという実験結果を得て
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いる。第四章以降の膜構成では、主にバッファー層上に Cr2O3 を作製した場合の試料について
議論する。 
最後に、本章で最適化を行った Fe2O3および Cr2O3の作製条件について使用ターゲット別に
Table. (3-2)にまとめる。特に磁気特性の観点から、良質な酸化物薄膜を得るためには酸化物タ
ーゲットよりも金属ターゲットを用いること、Cr2O3作製には酸化物モードより製膜レートが一
桁程度早い金属モードで製膜することが特筆すべき知見であると言える。本章以降で議論する試
料はFeおよびCrターゲットを用いて試料作製を行ったものである。 
 
 
 
 
Table (3-2) 各ターゲット材料に対する最適な酸化物薄膜作製条件の一覧 
  target 
Fe2O3 Cr2O3 Fe Cr 
condition   
Tsub (K) 773 973 773 773 
RF power (W) 100 100 100 100 
Pressure (Pa) 0.3 0.3 0.3 0.3 
Ar flow (sccm) 7.5 14.8 8.5 9.0 
O2 flow (sccm) 7.5 0.2 1.5 0.9 
T/S distance (mm) 140 100 140 140 
Rate (nm/min) 0.11 0.28 0.15 7.62 
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Fig. (3-22) Crターゲットの反応性スパッタリングにおける、 
酸素流量に対する製膜レートの変化。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (3-23) Crターゲットの反応性スパッタリングにおける、 
酸素流量を変化させた試料写真。酸素流量(a)0.5 sccm,(b) 0.7 sccm,(c) 0.9 sccm,(d) 1.0 
sccm,(e)1.5 sccmに対応し製膜時間は1時間である。 
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Fig. (3-24) (a) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 250/Co 1/Pt 5 (nm)における磁界中冷却後の 
交換バイアス磁界および保磁力の温度依存性および(b)50 K (c) 150 Kにおける磁化曲線。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (3-25) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 250/Pt 1/Co 1/Pt 5 (nm)における電界磁界中冷却後の異常
ホール効果による磁化曲線と交換バイアス磁界。 
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(3-5) 第3章の結論 
本章では、RF-DC マグネトロンスパッタを用いた酸化物薄膜作製方法の検討を行った。特に
金属ターゲットを用いた反応性スパッタに最適作製条件があることを見い出した。酸化物ターゲ
ットを使用した場合でも表面平滑および c面配向膜を作製することは可能であるが、磁気特性は
金属ターゲットを用いた場合と比較して大きく劣る。のターゲット材料による著しい特性の変化
を見出した。特に、CrおよびFeターゲットを用いた反応性スパッタを利用し、酸素流量(酸素
分圧）が重要なパラメータとなり、Cr2O3作製にはメタルモード(金属モード)による作製が最適
である事、α-Fe2O3作製には酸化物モードが最適である事を明らかにした。Cr2O3は敢えて製膜
レートが早い条件で作製すると良特性が得られるという結果は予想と異なるものである。Cr2O3
において得られた作製条件を用いて、最大で ~4kOe 程度に達する高い垂直交換バイアス磁界の
発現を確認した。また、α-Fe2O3薄膜において、バルク特性に近い特性でモーリン転移を示すこ
とを確認した。以降の議論では、本章で確立した反応性スパッタ条件を用いて作製した試料を用
いている。 
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第 4章 金属スペーサ層を用いた界面磁気特性の制御 
本章では、前章で確立した製膜方法を用いて、Ptバッファー上に製膜したCr2O3における交
換バイアス磁界の温度依存性と、金属スペーサを用いた界面交換結合強度の制御に関して述べる。 
 
(4-1) Pt/Cr2O3/Co/Pt構造における交換バイアス磁界の膜厚依存性 
 
Fig. (4-1)にSQUIDで測定した、c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 x/Co 1/Pt 5(nm)における(a)垂直交
換バイアス磁界Hex(b)保磁力Hcの温度依存性を示す。前章に示した結果と同じく、測定方法は
膜面垂直方向で、340Kから1 Tで磁場中冷却を加えた後に測定している。Cr2O3膜厚が250 nm
の試料では100 K以下で交換バイアス磁界が観測されたが、Cr2O3の膜厚を50 nmに下げてい
くと、10K から室温までの全ての温度領域で Hexは観測されなかった。各試料で界面交換結合
エネルギ JーexおよびCr2O3の磁気異方性定数KAFが変わらないとすると、単位面積当たりの磁
気異方性エネルギーKAFtAFは膜厚にしたがって線形に減少するから、各温度でJexに対してKAFt-
AFが相対的に小さくなり、Hexが発現しなくなることは定性的に容易に理解出来る。これらの試
料では、交換バイアス磁界が発現しない代わりに、保磁力の増加が起こっている。この、保磁力
の膜厚依存性を比較すると、特に30 nm以下の領域では、保磁力の値が低下している。 
Cr2O3の膜厚を 20nm としたときに交換バイアス磁界、すなわち交換バイアスのブロッキン
グ温度TBを発現させる方法として、M-B modelに従い考えれば、界面交換結合エネルギーJex(実
際に測定結果として現れる物理量は、それに比例する値であるJK)を減少させること、あるいは
KAFを増大させるという方法が挙げられる。実際に、Jexを減少させるというアプローチは、50 nm
の膜厚の Cr2O3と強磁性層の界面に数原子層の Pt を挿入するという方法で、結果的に TBを増
大できるという報告がある [31]。 
本章では、20 nmの膜厚のCr2O3に対しても、金属挿入層によるJex の低減というアプロー
チで Hexを発現、TBを上昇させること、ならびに数原子層単位の金属挿入層の膜厚制御に対し
てJKの値の制御性（すなわち、Jexの制御性）を改善することを狙いとして、これまで報告例の
なかったRu挿入層の効果について検討する。 
Fig. (4-2)に、c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 20/Ru x/Co 1/Pt 5における(a)垂直交換バイアス磁界
Hex(b)保磁力Hcの温度依存性を示す。Ru膜厚x = 0の場合はFig. (4-1)のデータと同じである。
ここでは低温で交換バイアスの発現が確認されたx = 1.0 および x = 1.25 の試料についてプロ
ットしてある。Ru を用いた試料において低温域ながらブロッキング温度の向上を確認し、Ru
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膜厚を厚くする方がその温度は高いことが分かる。また一方で交換バイアス磁界の値が減少して
いることから、Ru 挿入によっても、Jexの減少によるTBの上昇が行えることを示すことが出来
た。また、Ru膜厚を1.25 nmよりも厚くした1.5 nmの試料では交換バイアスおよび保磁力の
上昇、つまりJKは発現しなかった。Cr2O3/Co間の交換磁気異方性が保持されるようなRu膜厚
は1.25 nmであることが分かった。 
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Fig .(4-1 b) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 x/Co 1/Pt 5(nm) における磁場中冷却後の 
垂直交換バイアス磁界の温度依存性。 
 
Fig .(4-1 b) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 x/Co 1/Pt 5(nm) における磁場中冷却後の 
保磁力の温度依存性。測定方向は(a)と同じく膜面垂直方向である。 
参照用試料として、tCr2O3 = 0 nmの場合もプロットしてある。 
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Fig .(4-2 a) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 20/Ru x/Co 1/Pt 5(nm) における 
磁場中冷却後の垂直交換バイアス磁界Hexの温度依存性。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig .(4-2 b) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 20/Ru x/Co 1/Pt 5(nm) における 
磁場中冷却後の保磁力Hcの温度依存性。 
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(4-2) JKおよびTBのRuスペーサ層厚依存性 
 Ru膜厚に対して変化する交換結合強度およびTB変化の関係を整理するために、前節で得ら
れた交換バイアスおよび保磁力の値から算出した JKおよび交換バイアスが消失する温度から算
出したTBのRu膜厚依存性をFig. (4-3)に示す。ここで評価に用いたJKは交換バイアス磁界Hex
に保磁力の増分 ΔHcを加えて算出したものである。本来 Hexと ΔHcは定量的に等価に比較する
事は難しいが、各試料で界面交換結合エネルギーがHexとなって現れる場合と、ΔHcとなって現
れる場合があり、全ての Ru 膜厚に対して傾向を比較できるように ΔHcを含めてある。各々の
試料のJKの値は50Kのものを用いている。膜構成はFig. (4-1) ~ (4-2)と同じく、c-Al2O3 sub./Pt 
25/Cr2O3 20/Ru x/Co 1/Pt 5 (nm)である。Ru膜厚0.5 ~ 1.25 nmの領域で、膜厚とともにJKが
線形に減少し、TBが上昇する傾向が見て取れる。このような振る舞いは、M-B modelによって
定性的に理解出来る。このような、Ru 膜厚に対する JKおよび TBの制御性を評価するために、
異なるスペーサ層材料の場合と比較する。c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 250/Pt x/Co 1/Pt 5 (nm)にお
けるJKのPtスペーサ層厚依存性をFig. (4-4)に示す。Cr2O3の膜厚が十分厚い(KAFtAFが大きい)
ことで、JKの絶対値はFig. (4-3)と異なっているが、スペーサ層厚に対する変化の仕方は比較可
能である。Fig. (4-4)より、Ptバッファーの場合、Ru膜厚に対してJKの大きさを変化させられ
る領域は、広く見積もって0.6 ~ 1.0 nmの領域である。これに対して、Ruの場合はそれよりも
広い0.5 ~1.25 nmの範囲で制御可能であり、また、ほぼ線形に減少させることが出来る。この
ようなRu の特性は、膜厚が薄い場合（KAFtAFが小さいような場合）にHexまたはTBを発現さ
せるために有用となる。 
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Fig. (4-3) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 20/Ru x/Co 1/Pt 5 (nm)におけるJKおよびTBのRu膜厚
依存性。JKの値は50Kにおける値で算出している。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (4-4) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 250/Pt x/Co 1/Pt 5 (nm)におけるJKの 
Pt膜厚依存性。JKの値は50Kにおける値で算出している。 
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(4-3)  Ruスペーサによる強磁性層に対する影響 
(4-3-1) M-H曲線の変化 
 Cr2O3/強磁性層界面には比較的大きな界面垂直磁気異方性が誘起されることが報告されてい
る [61] [62]。対してこの界面をRu/強磁性層界面に変更したため結果として垂直方向のM-H曲
線に明らかな差が見られ、Ruの挿入によって角型比と保磁力が著しく減少することが確認され
た。例としてFig. (4-5)に c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 20/Ru 0 or 1.25/Co 1/Pt 5試料について、100 
Kにおける磁化曲線を示す。 
 
 
 
Fig. (4-5) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 20/Ru 0 or 1.25/Co 1/Pt 5における磁化曲線。磁界中冷却
(340 Kから1 T印加)後に測定し、測定温度は100 Kである。(a)にRu膜厚0 nm,(b)にRu膜厚
1.25 nmの試料を示す。 
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(4-3-2) Ruスペーサの効果を利用したネール温度の測定方法の確立 
 
本章以降で扱うような 20 nm(以下)の膜厚における Cr2O3についてネール温度を評価する方
法として、強磁性層との交換結合がネール温度で消失することを利用して、磁化曲線の温度依存
性から保磁力の増分あるいは交換バイアス磁界の温度依存性を測定することでネール温度を評
価する方法が考えられる。Cr2O3の膜厚が20 nm と比較的薄いため、帯磁率の温度依存性とい
った方法でネール温度を求めるのは困難である。交換バイアスのブロッキング温度を境に、Ru
スペーサを介したCr2O3/Co界面の交換結合エネルギーは、低温では交換バイアス磁界(Hex)、高
温領域では保磁力の増加(ΔHc)となって現れる。そして、ネール点でHexまたはΔHcは消失する。
そこで、磁場中冷却後のM-H曲線の温度依存性をネール点付近で詳細に調べることで、ネール
点の評価が可能と考えられるが、多数の試料について全て、M-H 曲線の温度依存性を詳細に測
定することは、スループットの観点から困難である。そこで本研究では、前節で示したように、
Ruスペーサを用いた試料におけるCo層の角型比の変化を利用する。残留磁化の温度依存性は、
Cr2O3からの交換結合の有無により顕著な変化をみせることが分かった。例としてFig. (4-6)に、
c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 (nm) における磁化の温度依存性およびHexと
ΔHcの温度依存性を示す。ΔHcの消失する温度と磁化が変化する温度が良く対応する。これは、
Co磁化曲線の垂直異方性および角型比を弱めることで、反強磁性層との交換結合の温度変化に
Coの磁化方向を反映させることが出来たと解釈できる。このように、磁化の温度依存性から、
Coの異方性が変化する温度を求める事が出来、ネール温度を評価することが出来る。 
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Fig. (4-6) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 (nm) における(a)HexとΔHcの温度依
存性および (b)磁化の温度依存性  
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(4-4) 第4章の結論 
 
膜厚を20 nmまで下げたCr2O3薄膜において、交換バイアスHexのブロッキング温度を向
上させるために、新たにRuスペーサを用いた効果を検討した。c-Al2O3 sub./Pt/Cr2O3/Ru/Co/Pt
（Cr2O3膜厚 20 nm）の膜構成において TBを 150K まで 向上させることが出来た。また、Pt
スペーサを用いた場合より制御性良くJKの強度を膜厚により調節することが可能となった。 
また、RuスペーサによりCo 層の垂直異方性が変化することから、弱磁場における磁化の
温度依存性を利用してCr2O3のネール温度を評価できることを見出した。 
一方で、TBの最高値は150Kにとどまっており、TN »TBの状態を解決することが出来ていな
い。スペーサ層の利用の他に、膜構成や材料の改善が必要である。これについては次章に述べる。 
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第５章 格子歪によるCr2O3薄膜のブロッキング温度,ネール温度制御 
 
本章では、異なる格子定数を有するバッファー層上に製膜したCr2O3のブロッキング温度および
ネール温度の変化について述べる。スピン相関を利用した積層構造におけるネール温度向上への
展開を踏まえると、Fe2O3上に Cr2O3を成膜することが必要不可欠であり、格子歪みによる影響
が避けられないためである。また、最終的には Cr2O3の膜厚を非常に薄くする必要があるため、
格子歪みを積極的に利用した場合どの程度までの膜厚まで交換バイアスを発現させられるかに
関しても検討を行っている。 
 
(5-1) XRD測定による格子歪みの評価 
 
膜厚20 nmとしたCr2O3試料に対し2/ スキャンを行い、Cr2O3 (0006)に対応するピーク角度
位置からd0006を算出し、最終的に c軸長を算出した。Fig. (5-1)にPtバッファー、Fe2O3バッファ
ー、バッファー無しの三種類の試料における(a)Out-of-plane (b) in-plane方向のXRDプロファイル
を示す。また、Table (5-1)にそれぞれのXRDピークから求めたCr2O3の格子定数を示す。キャッ
プ層の Pt はイオンビームエッチングで除去しているが、c-Al2O3/Pt/Cr2O3積層試料（Pt バッファ
ー試料）では、Cr2O3 (0006)とバッファ Pーt (111)のピーク位置が重なってしまい、Cr2O3のc軸長
（または d0006）を算出することが出来ない。そのため、Pt/Cr2O3積層試料については、a 軸長の
値をもとに算出した。また同様に2/ スキャンを行いCr2O3 (30-30)に対応するピーク角度位
置からd30-30を算出し、最終的にa軸長を算出した。このとき c-Al2O3/Fe2O3/Cr2O3積層試料（Fe2O3
バッファー試料）では、Cr2O3 (30-30)とFe2O3(30-30)のピーク位置が重なってしまっている。そ
のため、a 軸長の値を算出するために異なる方法が必要である。そこで、c-Al2O3/Fe2O3/Cr2O3 積
層試料（Fe2O3バッファー試料）において、Cr2O3の格子定数を直接的に観測するため、TEM 観
察結果より得られた散乱パターンから格子定数を算出した [63]ところ、Δa = +1.69 % (引張)，Δc = 
-2.90 % (圧縮)，ΔV = +0.4 % (膨張)の値が得られた。 
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Table. (5-1) XRDおよびTEM結果から求めた各試料におけるCr2O3の格子定数. 
赤で記した数値は、TEM観察結果より算出した値を用いた。 
 
Buffer 
layer 
 
a (Å) a (%) 
Fe2O3 
 
5.043* 1.149 
None 
 
4.983 0.483 
Pt 4.981 0.443 
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Fig. (5-1) (a) 2θ/ω (out-of-plane) スキャンおよび (b) 2θχ/ (in-plane)スキャン結果 
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Fig. (5-2) Al2O3/Fe2O3/Cr2O3/Ru/Co/PtのTEM観察結果 
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(5-2) バッファ層によるブロッキング温度の比較 
 
Fig. (5-2)に、c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 20/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 およびc-Al2O3 sub./α-Pt 
25/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 (nm)における交換バイアス磁界の温度依存性を示す。Ptバッフ
ァーを用いた試料の結果は、前章で示したものと同一であり、TBは 150K である。これに対し
て、α-Fe2O3バッファーを用いた試料は、TBが260Kに上昇していることが分かる。これは、格
子歪みの効果であると考えているが、詳しくは5-3,5-4節で検討する。Fig. (5-3)では、スペーサ
層Ru膜厚はTBが最大(JKあるいはJexが最大)となる1.25 nmとしている。Fig (5-4)にRu膜厚
を0., 0.5, 0.75, 1.0, 1.25nmと変化させた場合の各試料のJKに対するTBをプロットする。ここ
では、JKの値は各試料において測定温度 50K のものをプロットしている。Ru 膜厚すなわち、
JKの値が変化しても、いずれの試料でもPtバッファー試料に比べ、Fe2O3バッファー試料で高
い TBが得られるという傾向は変わらなかった。膜厚 tAFは同じであり、Jexの大きさは Pt バッ
ファー試料と比較して同じか若干大きいことを考慮すれば、この結果はバッファー層の違いによ
ってCr2O3のKAFが変化していることを示唆している。 
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Fig. (5-3) c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 20/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 および c-Al2O3 sub./α-Pt 
25/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 (nm)における交換バイアス磁界Hexの 
温度依存性 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (5-4) c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 20/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 および c-Al2O3 sub./α-Pt 
25/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 (nm)におけるJKとTBの関係。 
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(5-3) 格子歪みによる結晶磁気異方性の変化 
Fe2O3バッファーの場合、最大でTB = 260 Kという値が得られた。試料におけるブロッキン
グ温度の変化に対しては、M-B model に定性的に従うことが知られているので、Jex,KAF,tAF何
れかのパラメータの変化が寄与していると考えることが出来る。前章でも述べている通り、今回
の試料ではRuスペーサの膜厚を変化させて、Jexの強度を変化させ結果的にJKを制御すること
で Hexおよび TBを得ている。従って JKの値の大小は考慮に入れるべきであるが、JKの制御性
の良いRu を使用し、種々の値の JKを有する試料を用意することで、バッファーの異なる試料
においてもほぼ同じJKの値のもとでKAFtAFの項を比較できるようにしている。 
本節では、ブロッキング温度TBの向上が得られた要因について、まず格子歪みによるCr2O3
の結晶磁気異方性 KAF の変化に着目し、第一原理計算によるシミュレーション結果と比較を行
う。tAFの変化の寄与については次節に述べる。 
小田らによる計算結果 [64]をFig. (5-5)に示す。格子歪みの無い場合は、文献 [30]によると、
2.0×105 (erg/cm3)であり、今回の計算結果では0.8×105 (erg/cm3)である。Fig. (5-4)に示す通り、
1%の面内伸長により、1.0×106 (erg/cm3)となって、約一桁上昇させられることが出来る。Cr2O3
について異方性が105台と小さいのは、符号が変化する付近にあるからで、小さなひずみの導入
でも異方性を大幅にあげられる可能性を示している。面内圧縮はその逆傾向である。 
XRD,TEM 結果より見積もられる a 軸方向の格子定数の変化は Pt バッファーの場合 Δa = 
0.516 %, Fe2O3バッファーの場合Δa = 1.690 %となる。 
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Fig. (5-5) 格子定数の変化に対する結晶磁気異方性エネルギーの変化に関する 
第一原理計算結果。 
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(5-4) α-Fe2O3の膜厚によるブロッキング温度TBの変化 
 
 前節では、ブロッキング温度の向上機構を、異方性定数KAFの格子歪みによる変化によるも
のとして考察したが、バッファー層に α-Fe2O3を用いている場合は、tAFも考慮に入れなければ
ならない可能性がある。なぜなら、α-Fe2O3も反強磁性体であるため、KAFを有するから、α-Fe2O3
によるKAFtAFがCr2O3のそれに加わる可能性を考慮しなければならない可能性がある。しこで、
前節で検討していた膜構成と同様の系において、α-Fe2O3 の膜厚のみを変化させたときの、TB
や格子歪みの変化を調べた。膜構成は、c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 x/Cr2O3 50/Co 1/Pt 5 (nm)として
ある。α-Fe2O3の膜厚xを5 ~ 100 nmと変化させている。Ruスペーサを使用していない膜構成
であるので、TBは全体的に低いが、Cr2O3の膜厚を50 nmと厚くしてあるので、低温において
は交換バイアスが発現する。まず、この膜構成における、交換バイアスHexの温度依存性をFig. 
(5-4)に示す。TBは最高でも100 K程度であり膜厚の増加に対し微増する傾向が見られる。また、
きわめて大きな値の交換バイアス磁界が発現しているのは、Ruスペーサを用いていないためで
はあるが、それでも第三章や第四章で述べたようなPtバッファー上の試料と比較しても大きい。 
Fe2O3バッファー層の膜厚に対する、Cr2O3のブロッキング温度TBの変化をFig. (5-6) (a)に示
す。α-Fe2O3膜厚が薄い領域ではブロッキング温度の増加がみられているが、40nm以上になる
と100 nmまで増大させた場合でも、TBはほぼ飽和した。Fig. (5-6) (b)にCr2O3の面内格子歪Δa
の変化を示す。Cr2O3のブロッキング温度の傾向は、Cr2O3の格子歪みの傾向とほぼ一致してい
ることが分かる。。この結果は、次のように解釈できる。バッファーとしてのα-Fe2O3の膜厚が
増大するに従い、α-Fe2O3が Al2O3基板から受けている歪が緩和し、α-Fe2O3の格子定数が徐々
に増加し、膜厚が十分厚くなるとバルク値と同一になる。これに連動して、上部の Cr2O3 の歪
はα-Fe2O3の膜厚による格子定数の変化に引きずられて変化する。この歪がほぼ緩和する膜厚は、
20 nm程度である。Fe2O3膜厚が20nm以下の領域では、Cr2O3の格子定数の増加に伴い、格子
ひずみの効果で Cr2O3の KAFの増加が起こっていることが予想される。格子定数が一定になっ
たFe2O3膜厚が20nm以上では、α-Fe2O3の膜厚を5倍である100 nmに増やした時でも、つま
り、Fe2O3の KAFtAFの値が 5 倍になったときでも、ブロッキング温度は殆ど変らない。このこ
とから、ブロッキング温度の上昇は格子歪みによるものが支配的で、α-Fe2O3 による正味の
KAFtAFの増大による寄与は比較的小さいという知見を得た。 
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Fig. (5-5) c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 x/Cr2O3 50/Co 1/Pt 5 (nm) における交換バイアス磁界Hexの
温度依存性。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (5-6) c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 x/Cr2O3 50/Co 1/Pt 5 (nm) における、(a)ブロッキング温度TB
および格子歪みΔaのα-Fe2O3膜厚依存性。  
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(5-5) M-Bモデルによる反強磁性異方性定数の見積もり 
 
KAF の値を定量的に比較する一つのアプローチとして、M-B モデルに基づき、反強磁性層膜
厚がちょうど交換バイアス磁界の発現する臨界膜厚のときに、交換磁気異方性エネルギーと交換
バイアス磁界が等価になるとすれば、KAFの値を算出することが出来る。実際に、面内方向に交
換バイアスを発現する FeMn/NiFe [65]や IrMn/NiFe [66]において、反強磁性層の膜厚依存性から
Mn系合金のKAFを見積り、105 emu/cm3オーダーであることが示されている。このとき、KAFは
室温における保磁力と交換バイアス磁界の反強磁性層厚依存性 tAFから求めている。tAFを増加さ
せていくと、保磁力の値が増加していき、あるところで保磁力が急激に消失する代わりに交換バ
イアス磁界が発現する。この、保磁力が急激に減少する中間の値をとる膜厚を臨界膜厚 tcrとし、
このときKAF = Jex/tAFかつ Jex = JKが成り立ち、KAFを算出することが出来る。JKの値は、その定
義通り、JK= Ms t FM Hexから求める。Hexの値は、tAFを増加させていって充分交換バイアス磁界が
発現しているときの値である。本章では、交換バイアスの tAF依存性からKAFを算出した。また、
Ru スペーサを利用して tAF が一定ながら交換結合強度を種々変化させている試料においても、
Hexの値を変化させていけば、どこかで tAF = tcrとなるようなHexの値となるはずである。そこで、
4章で用いたような、tAFを20 nmに固定した上でHexの大きさが異なるような試料でも、交換バ
イアス磁界の tRu依存性（即ち、Hex依存性を意味する）からKAFを算出出来ると考えた。Fig. (5-7)
に、交換バイアス磁界および保磁力のRuスペーサ膜厚(tRu)依存性を示す。250 Kよりも高温で何
れの Ru 膜厚においても交換バイアスは発現しないため、250K までの範囲で異方性の算出を試
みた。同様にして、Fig. (5-8)に、Ptバッファー上の20 nm Cr2O3における交換バイアスおよび保
磁力のRu膜厚依存性を示す。交換バイアスが発現する最大温度である200 Kまでの結果を示す。 
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Fig. (5-6) c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 20/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 (nm) における交換バイアスお
よび保磁力のRuスペーサ膜厚依存性。測定温度は(a)10 K, (b)50 K, (c)100 K, (d)150K, (e)200 K, 
(f) 250 Kにそれぞれ対応している。 
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Fig. (5-7) c-Al2O3 sub./Pt 25/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 (nm) における交換バイアスおよび保
磁力のRuスペーサ膜厚依存性。測定温度は(a)10 K, (b)50 K, (c)100 K, (d)150Kにそれぞれ対応
している。 
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前頁より得られた結果をもとに、Fig. (5-8)に、前ページに示す結果より算出した KAFの温度
依存性を示す。tcr = tAF = 20 nmとなるような交換バイアス磁界の値は、Ru膜厚を実験的に変
化させる幅が 0.25 nmとしてあるため、交換バイアス磁界が発現する最低のRu膜厚における
交換バイアスの値を下限とし、そのRu 膜厚以下で交換バイアス磁界が線形に変化するとして、
上限の値を算出した。算出に用いた温度は交換バイアスが充分発現する50 Kとした。Fe2O3 バ
ッファーの場合 KAF = 1.64*105 ~ 3.22*105 erg/cm3となりPt バッファーの場合KAF = 0.77*105 
~ 1.16*105 erg/cm3という値が得られ、KAFの値は、α-Fe2O3バッファーを利用した場合Ptバッ
ファーの場合と比較して 2~3 倍に上昇していることが分かる。最後に、異方性を向上させられ
るような、Fe2O3バッファーを用いた Cr2O3/Ru/Co 構造において Cr2O3の膜厚をさらに低減さ
せた場合の交換バイアス磁界の温度依存性を Fig.(5-8)に示す。10K という低温ながらCr2O3膜
厚5 nmまで低減させた試料においても交換バイアスの発現を確認した。KAF が105 erg/cm3オ
ーダーのもと、膜厚5 nmの場合 TB = 10 K、膜厚20 nmの場合 TB = 260 Kであることから、
スピン相関の利用に必要な 1~2 nm の膜厚において室温で交換バイアス磁界の発現を得るため
には106オーダーの異方性を得る必要があると見積もられる。 
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Fig. (5-8) Cr2O3の膜厚を低減させた試料の交換バイアス磁界の温度依存性。  
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(5-6) 交換結合を利用したネール温度の測定および格子歪みの影響 
 
ここでは第四章で測定可能であることが明らかになった、垂直方向磁化の温度依存性よりネー
ル温度を測定するという方法を用いる。Fig. (5-9)に c-Al2O3 sub./buffer/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 
1/Pt 5 (nm) における磁化の温度依存性を示す。グラフ上で高温から磁化の値が上昇し始める温
度をネール温度と評価することが出来る。Pt バッファーの場合が最もネール温度は高くなり、
種々のバッファー上に製膜した場合のブロッキング温度も含めた結果を Table(5-2)に示す。ここ
では、第7章で示す Ir25%-Fe2O3バッファの結果も含める。またサファイア基板直上、バッファ
ー無しの試料は交換バイアス磁界が非常に小さくブロッキング温度の比較が行えないため表か
らは除外してある。格子定数の結果から、ブロッキング温度およびネール温度の関係は格子歪み
に対してトレードオフの関係にあることが明らかになった。 
 
 
 
 
 
Table (5-2)  Cr2O3の格子定数により異なるブロッキング温度およびネール温度の一覧． 
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Fig. (5-9) c-Al2O3 sub./buffer/Cr2O3 20/Ru 1.25/Co 1/Pt 5 (nm) における 
磁化の温度依存性。 
  
- 95 - 
 
 
(5-7) 第5章の結論 
 
本章では、Fe2O3/Cr2O3積層薄膜の構成をふまえて、Fe2O3が与える格子歪みによる 
TN,TBへの影響を明確化した。まとめると次のようになる。 
 
Fe2O3バッファーの利用により、垂直交換バイアス系で 20nm の Cr2O3においても室温近く
までブロッキング温度を上昇させることに成功した。格子歪みとブロッキング温度（磁気異方性）
の関係は、理論計算の結果と定性的に一致する。また Fe2O3の膜厚(反強磁性体の合計の膜厚）
が増加してもブロッキング温度の増加はほとんど見られない。 
同様の試料において磁化の温度依存性からネール温度を観測することに成功し,格子歪みによ
るネール点の変化は理論計算結果と傾向が一致するものの、面内伸長：ブロッキング温度増加
(150K => 260K)、ネール温度低下（294K => 269K)となって、トレードオフの関係になること
が分かった。しかしながら、格子歪みによるTNの低下は10%程度であり、この低下はスピン相
関を利用したTNの向上により充分回復出来るものであり、それに対して磁気異方性は3倍程度
まで増加することから、TN 向上の効果の方が大きく、格子ひずみも異方性向上の手段として十
分使えると考えられる。 
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第6章 異種元素ドープによるα-Fe2O3 薄膜のモーリン温度向上 
 
本章では、動作温度向上のため用いるα-Fe2O3層について不可欠となる、モーリン温度の向上
法について検討する。特に、モーリン温度の向上法としてバルクで報告のあった Ir ドープにつ
いて検討する。 
Ir ドープ量を変化させた試料は Ir-Fe 合金ターゲット中の組成を用いて呼称する。（例とし
て、Ir1-Fe99ターゲットから作製した IrドープFe2O3試料は Ir1%-Fe2O3としている）。 
 
(6-1) α-Fe2O3および Irドープα-Fe2O3の結晶構造 
Fig. (6-1)に c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 250 nm と c-Al2O3 sub./Ir1%-Fe2O3 250 nm における
(a)Out-of-plane (b) in-plane方向のXRDプロファイルを示す。α-Fe2O3薄膜に関しては、本章で検
討した膜厚範囲(100~500 nm)においては(006)および(300)ピーク角度から算出した格子定数は
バルク値と変化がなく、測定誤差の範囲内であった。Ir1%-Fe2O3 薄膜に関しては、Fig.(6-1)よ
り分かる通り、(006)および(300)ピーク位置はバルク値と異なっており、格子定数の変化を算出
するとc軸方向に0.49%、a軸方向に0.21%の格子定数の変化が算出された。 
 その他、0.5%から 25%まで Irx-Fe1-xターゲット組成を変化させて作製した Ir-Fe2O3薄膜にお
ける格子定数の変化を Fig.(6-2)に示す。Ir 組成の増加に伴い、a 軸方向の格子定数はほぼ線形に
減少していく傾向が確認された。また、0.5%ターゲット組成では、格子定数の変化はほぼ見ら
れなかった。  
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Fig. (6-1) (a) 2θ/ω (out-of-plane) スキャンおよび (b) 2θχ/ (in-plane)スキャン 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (6-2) (a) XRD(2θ/ωスキャン)から求めた Ir-Fe2O3薄膜のa軸方向の格子定数 
における Ir-Feターゲット中での Ir量依存性  
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(6-2) 内部転換電子メスバウア測定によるモーリン転移の検出 
  
作製した c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 および c-Al2O3 sub./Ir1%-Fe2O3 薄膜試料について、室温におい
てα-Fe2O3相であることの確認およびモーリン転移の有無を調べるために、内部転換電子メスバ
ウア測定(Conversion electron Mössbauer spectroscopy : CEMS)測定を行った。得られた 57Feのメス
バウアスペクトル測定結果をFig.(6-3)に示す。測定試料は(a) c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 100 (b) c-Al2O3 
sub./α-Fe2O3 250 (c) c-Al2O3 sub./Ir1%-Fe2O3 150 (nm)である。得られた6本のピークから得ら
れる各メスバウアパラメータのフィッティング結果をTable.(6-1)に示す。 
まずは、アイソマーシフト(I.S.)および内部磁場(HF)の値から、、Ir-Fe2O3薄膜を含め、すべて
の試料がα-Fe2O3相を示していること確認した。アイソマーシフトの値は0.38 (mm/s)程度の値
となり、全ての試料で、Feは価数が2価のFe2+で存在していることを示している。また、内部
磁場は53 (T)程度の値となり、同様にFe2+で存在していることを示している。また、α-Fe2O3薄
膜におけるメスバウアパラメータの膜厚による変化が無いことから、少なくとも100nm以上の
膜厚範囲では、α-Fe2O3であることを確認した。 
次に、スペクトル強度比や四重極分裂に伴う四重極シフトの値や符号の変化から、室温におけ
る磁化方向（モーリン温度が室温以上か、室温以下か）を調べた。モーリン温度のバルク値は
263K であるから、α-Fe2O3薄膜においてバルクと同様の特性を示すのであれば、モーリン転移
が263K以下で起こり、室温では磁化方向は面内方向に変化しているはずである。一方でモーリ
ン点が室温以上に増加していれば、室温においてモーリン転移が起こらず磁化方向は c 軸方向
（膜面垂直方向）であるはずである。スペクトル強度比や四重極分裂に伴う四重極シフトの値や
符号の変化はc軸方向（膜面垂直方向であり γ線入射方向）に対する磁化の（平均の）角度によ
って変化することが分かっているので、これらのメスバウアパラメータを調べれば、それぞれの
試料の磁化の角度が分かり、従ってモーリン転移の有無が分かる。 
Table (6-1)の通り、四重極シフトの値は Irドープの有無で符号が異なる。Fig.(6-3)では左から
1,2番目のピーク間隔および5.6番目のピーク間隔の大きさの違いに表れている。四重極シフト
の値(符号)は、c 軸方向に平行である内部電界に対する磁化の方向を反映しているので、磁化の
方向が Irの有無で明確に変化していることを示している. 
最も特徴的なメスバウアパラメータは強度比である。Fig.(6-3)より明らかなように、2 番目お
よび 5 番目のピーク強度が明らかに異なっていることが分かる。ピーク強度は線源のドップラ
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ー速度V = 0に対して対称であるから、1,2,3番目にピークに対して、2番目のピーク強度をフ
ィッティングパラメータとすると、次のようにフィッティング出来る。 
I1 : I2 : I3 = 3(1+cos2θ)/2 : 2sin2θ : (1+cos2θ)/2   (5-1) 
スペクトル強度比は内部磁場方向と γ線入射方向のなす角θとして、I1 = 1, I3 = 3に固定するこ
とで I2 をフィッティングパラメータとして求めることが出来る。得られた強度比を Table (6-1)
に示す通り、α-Fe2O3では3 : 4 : 1，Ir1%-Fe2O3では3 : 0 : 1にほぼ近い値となっていることが分
かる。このスペクトル強度から(6-1)式を用いて求めた θ(試料中の磁化の平均の角度)はそれぞれ
79°と 13°になる。すなわち、α-Fe2O3では磁化が面内方向を向いており、Ir1%-Fe2O3では磁
化が膜面垂直方向を向いていることが分かる。実際に 0°あるいは 90°となっていないのは、
メスバウア試料(2cm四方程度の測定面積)に対するγ線入射方向の角度分布のためであると推察
される。このように得られた Ir ドープの有無による磁化の角度の変化は、室温におけるモーリ
ン転移の有無を明確に示すものであり、α-Fe2O3薄膜においては、モーリン点が室温以下に存在
することおよび、Ir-Fe2O3薄膜では、モーリン点が少なくとも室温より高温に存在することが明
らかになった。Irの添加率は、ターゲット組成にして1%(XRF測定による実際の含有率は0.74%)
という僅かな値で明確な変化を得る事に成功した。 
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Fig. (6-3) α-Fe2O3 100, 250 ならびに Ir1%–Fe2O3 150 (nm)におけるメスバウアスペクトルの室
温測定結果 
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Table (6-1). α-Fe2O3 100, 250 ならびに Ir1%–Fe2O3 150 (nm)におけるメスバウアパラメータのフ
ィッティング結果  
 
sample aIS bQS cHF Intensity Angle 
 
 2 Bhf Ratio   
 
(mm/s) (mm/s) (T) x (deg.) 
α-Fe2O3 (250 nm) 0.38 -0.20 52.4 3.70 79 
α-Fe2O3 (100 nm) 0.38 -0.22 52.9 3.72 79 
Ir-Fe2O3 (150 nm) 0.37 0.39 53.6 0.11 13 
aIS = Isomer shift 
bQS = Quadrupole splitting (Quadrupole shift) 
cHF = Hyperfine field 
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次に膜厚が薄い試料のメスバウア測定結果について述べる。 
前節では 100 nm オーダーの膜厚を有する試料についてメスバウア分光測定を行い、Ir ドー
プの有無により明確なモーリン転移の有無を観測した。これらの試料は次節に述べるSQUIDに
よる磁化測定を利用した弱強磁性の温度依存性の結果と矛盾しない結果であり、特にモーリン温
度が室温以下に存在するノンドープの α-Fe2O3試料は弱強磁性磁化の観測に成功した。ここで、
Cr2O3 と積層させた試料への展開を踏まえると、膜厚を更に低減した(Ir ドープ、ノンドープ) 
α-Fe2O3薄膜のモーリン転移の有無に興味がもたれる。何故なら、電界を印加した場合にα-Fe2O3
層も絶縁層と考えれば膜厚が薄いほど実際の印加電圧を低く抑えられる可能性があることや、
α-Fe2O3 /Ce2O3二層膜に代えて多層積層への展開を踏まえると α-Fe2O3層の膜厚はより薄い方
が有利であることは容易に想像できる。しかしながら実験的な面を考慮するとα-Fe2O3試料は弱
強磁性磁化の観測は膜厚を薄くするとともに困難になり、実際に弱強磁性磁化の十分な検出には
現状100 nm以上必要である。そこで膜厚を低減した試料のモーリン転移の有無を検出する方法
として前節と同様のメスバウア測定を用いた。 
測定温度は前節と同じく室温で、測定条件は同様である。測定試料は c-Al2O3基板上に製膜し
たα-Fe2O3、Ir 1%-Fe2O3、Ir 25%-Fe2O3 の三種類で、膜厚は全て20 nmである。 
メスバウアスペクトルおよびそれに対応するフィッティング結果をFig. (6-4)に示す。また、
フィッティングパラメータを求めた結果をTable. (6-2)に示す。 
膜厚が厚い試料と同じく、四重極分裂およびスペクトル強度比の結果から、Ir1%および Ir25%
ドープ試料はモーリン温度が室温以上にあることを示す結果が得られた。Ir 量によるモーリン
転移の傾向は変わらないものの、一方で Ir 25%-Fe2O3 (20 nm) 薄膜のスペクトルのフィッティ
ングには，少なくとも 2 サイトの磁気分裂パターン（6 本 2 組）が必要である。Ir 量の増加に
伴うFeの局所的磁気環境の乱れを示唆する結果である。ただし、アイソマーシフトや四重極分
裂の値から、Feの価数や局所結晶対称性の変化は見られない。  
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Table (6-2). α-Fe2O3 20 ならびに Ir1%,25%–Fe2O3 20 (nm)におけるメスバウアパラメータのフィッ
ティング結果  
 
 
Spectrum 
No. 
IS 
 
(mm/s) 
QS 
2 
(mm/s) 
HF 
B hf 
(T) 
Intensity 
Ratio 
x 
 
< sin2 > 
 
Lorentzian 
Width 
 (mm/s) 
Gaussian 
Width 
(T) 
Area 
(%) 
 
Ir 1% 0.37 0.38 53.3 0.09 0.042 0.29 0.9 100.0 
 
Ir 25 % 
0.38 0.36 52.0 0.12 0.059 
0.33 
1.2 57.0 
0.37 0.37 48.6 0.11 0.053 2.6 43.0 
 
Ir 0% 0.37 -0.21 52.4 3.84 0.979 0.26 0.7 100.0 
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Fig. (6-4) α-Fe2O3 20 ならびに Ir1%,25%–Fe2O3 20 (nm)におけるメスバウアスペクトルの 
室温測定結果 
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(6-3) 磁化測定によるモーリン転移およびモーリン温度の測定 
 
 内部転換電子型メスバウア測定は、転換電子検出部分と試料が接触しているため、低温ある
いは高温における測定は困難である。また、温度を変化させた測定が可能である透過型メスバウ
ア測定は、薄膜試料の測定が測定強度の面から不可能である。以上のことから、メスバウア測定
からモーリン温度の定量評価は困難である。本節では、モーリン温度以上でa-Fe2O3がab面内
方向に弱強磁性を生じることを利用し、面内方向の磁化および保磁力の温度依存性からα-Fe2O3
および Ir-Fe2O3薄膜のモーリン温度を評価した。 
Fig.(6-5 a)にS-VSMで測定した面内方向の磁化測定の結果を示す。測定磁場は1000 Oeに固
定して、400Kから降温しながら測定を行った。得られた磁化の値は、基板や試料ロッドの反磁
性の影響を含むため、100K における磁化の値を基準として ΔM を α-Fe2O3および Ir1%-Fe2O3
による磁化として縦軸にプロットした。また、ΔM の値は各々の試料の面積で規格化してある。
α-Fe2O3薄膜においては、100 ~ 500 nmの範囲で、特定の温度から明確な磁化(ΔM)の上昇が見
られた。この磁化の上昇は、モーリン転移に伴う面内方向の弱強磁性を反映しているものであり、
前章で示したメスバウア測定結果と合わせて、明確にモーリン転移が発現していることを示すも
のである。単結晶α-Fe2O3における研究例と同じく、上昇後のΔMの飽和値の1/2上昇した時の
温度をモーリン温度TMと定義し、α-Fe2O3の膜厚に対してプロットしたものをFig. (6-5 b)に示
す。同時にFig. (6-6)には試料の体積で規格化したΔMも同時にプロットしてある。体積あたり
のΔMは、α-Fe2O3の弱強磁性磁化の大きさを示しており、単結晶バルク試料で1.7 (emu/cm3)
であることが報告されている [67]。この報告値と今回得られた値を比較すると、500 nmの膜厚
においては、モーリン温度および磁化についてバルク値とほぼ同一の値が得られた。一方、
Ir1%-Fe2O3試料においては、5K ~ 400Kの範囲で磁化の変化は観測されず、メスバウア測定に
よって室温では垂直磁化方向の反強磁性（モーリン転移前）であることが分かっているので、こ
の場合のモーリン温度は400Kより高温に存在することが明らかになった。 
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FIG. (6-5).  (a) 測定磁場1 kOe、400 K から冷却中に測定した α-Fe2O3 and Ir–Fe2O3 薄膜試料にお
ける面内方向磁場の温度依存性。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
FIG. (6-6)  (b) α-Fe2O3 薄膜試料における(a)で得られたΔMおよびTMの膜厚依存性。バルク値
として、単結晶試料における報告値 [67]を用いている。 
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次に、α-Fe2O3 and Ir–Fe2O3 薄膜試料において、面内方向の磁化曲線の温度依存性を測定し、
保磁力を算出した。Fig. (6-6)に300 Kにおける(a)α-Fe2O3 250 nm Ir1%-Fe2O3 250 nmにおける面内
方向の磁化曲線を示す。この磁化曲線はS-VSMで測定している。それぞれのグラフでは反磁界
および反磁化の補正は行っていないためサファイア基板やホルダーの反磁性の寄与を含んでい
る。α-Fe2O3 250 nmの場合、面内方向に大きな保磁力Hcが観測された。この試料のモーリン温
度は250K程度であることが既にわかっているので、面内方向に誘起された弱強磁性によるもの
と考えられる。実際、α-Fe2O3 微粒子において、モーリン温度以上で大きな保磁力を示すことが
報告されている [68]。 
α-Fe2O3 250 nm Ir1%-Fe2O3 250 nmにおける面内方向の保磁力をFig. (6-6 b)に示した。面内方向
の磁化曲線は、室温から無磁場下で 10K まで冷却し、低温から高温まで各温度で磁化曲線を測
定している。すなわち、無磁場冷却後の昇温過程において測定している。保磁力の温度依存性は、
モーリン転移に伴う面内磁化の上昇と傾向が良く一致しており、保磁力の温度依存性から同様に
モーリン温度の評価を行うことが出来る。ここでプロットしている磁化の温度依存性は、保磁力
の温度依存性と同じように無磁場冷却後に 1000 Oe の磁場を一定に印加しながら昇温中に測定
したものである。保磁力の温度依存性が、モーリン温度付近でピークをもつのは、膜面垂直方向
の反強磁性から、面内磁化方向の弱強磁性に転移する過程で磁区の移動を伴っているものと考え
られる。磁化の温度依存性同様、Ir1%ドープ試料においては保磁力の温度変化は観測されなかっ
た。 
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Fig (6-6) (a) 300 Kにおけるα-Fe2O3 および Ir1%–Fe2O3 薄膜の面内方向の磁化曲線 (b) α-Fe2O3 
および Ir1%–Fe2O3 薄膜の面内方向の保磁力の温度依存性。無磁場冷却後の昇温過程における 
ΔM の温度依存性を同時にプロットしている。 
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(6-4) 高温領域における測定の検討 
 
 Ir1%Fe2O3でモーリン温度が確かに室温以上に上昇していることは明らかになったが、Ir ド
ープの効果を詳細に評価するためには、高温領域でのモーリン温度の定量化が必要である。そこ
でFig.(6-7)に、c-Al2O3 sub./α-Fe2O3 500 (nm)におけるS-VSMを用いた300Kから950Kまでの温度
領域における磁化測定を行った。Fig.(6-7a)は全体の温度領域における磁化の温度依存性、(6-7b)
は磁化が急変する付近を拡大してプロットしてある。測定磁場は低温測定と同じく1000Oeとし
てある。600K~700K付近から磁化が急激に増大し、最終的に室温に戻ったところで10-3 emuオ
ーダーの磁化を示す。このような磁化の降温における振る舞いは同様の微粒子試料でも報告があ
り、マグネタイトへの変化のためであると結論されていた。この変化は不可逆的な試料の変質を
伴っていたことから、変質後の試料のXRD測定を行うことにより、この変化が単なる磁気測定
の変化ではく、ヘマタイトからマグネタイトへの構造相転移によって起こっていることを明らか
にした。その結果をFig. (6-8)に示す。変質後の試料のXPDプロファイルには明確にマグネタイ
トFe3O4 (111)のピークが見られ、高温かつ高真空の環境により酸素を放出してヘマタイトからマ
グネタイトへ変化していることが確認できる。高真空中で600K以上ではマグネタイトへの不可
逆的な変化が明確に起こるため、試料の破壊を起こさずに磁化の評価が行えるのはせいぜい
600Kまでの範囲となり、かつ、400Kを超える高温測定は、バックグラウンドの磁化およびそれ
が示す温度変化が大きいといった理由もあり、現段階では、測定が難しいことが分かった。この
事に関して、c-Al2O3 sub./Ir0.5%-Fe2O3 250 (nm) の試料に対して、(a) 10 K~400 Kの測定 (b)300 K ~ 
600 K (c) 300K ~ 600 K (d) 10K ~ 400K の測定を順に行ったときの結果をFig. (6-9) (a) ~ (d)  
に示す。(a) ~ (b)の測定では、モーリン転移に伴う磁化の急峻な上昇は見られなかった。(b)に
おける磁化の温度依存性は基板ホルダーや主に試料固定用セメントの磁化の温度依存性を反映
しており、試料の磁化の温度依存性ではない。一方、600 Kを上限とする測定後、再び同様の条
件で測定すると、330 Kで磁化の急峻な増加が見られ、モーリン転移がこの温度で起こっている
ことを明確に観測することが出来た。低温測定(~ 400K)においても、高温測定(~ 700 K)において
も、10-6 emuオーダーの磁化の上昇は同様に観測され、バックグラウンドの磁化のみが異なるだ
けであることからも、この結果の妥当性が分かる。この結果は、高真空かつ高温の環境に一旦置
かれることで試料において、Irの脱離やFe原子の周辺の環境が変化したため、600 K 以上にあ
ったモーリン温度が330 Kまで低下してきたと解釈できる。Irをドープした試料において、室温
以上の温度で磁化測定によるモーリン転移の観測、すなわちモーリン温度上昇の直接的な観測結
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果であるという点では重要な実験結果であるが、高温測定は試料の不可逆的な変質を伴い、バッ
クグラウンド磁化の寄与が大きい為、測定方法の改善が必要であることを示す結果でもある。  
- 111 - 
 
 
 
 
 
Fig. (6-7) c-Al2O3 sub./Fe2O3 500 (nm)の面内方向磁化の温度依存性 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (6-8) 高温測定後の c-Al2O3 sub./Fe2O3 500 (nm) における 
XRD 2θ/θスキャン結果 
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Fig. (6-9) c-Al2O3 sub./Fe2O3 500 (nm) における(a)(b)初回測定および 
(c) (d) 高温測定後のM-T測定結果。(c)はS-VSMによる高温測定、(d)はS-VSMによる低温測
定の結果。 
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(6-5) モーリン温度の外部磁場依存性 
 
前述したような理由から、現状で再現性良く測定できる温度上限は400 Kである。この温度
範囲の中で、弱強磁性の検出によるモーリン転移を観測するための方法として、外部磁場を変化
させた場合の測定が考えられる。モーリン転移とそれに伴う弱強磁性の発現温度は、外部磁場の
値を大きくするとともに、低くなることが知られている。この場合に印加している外部磁場の方
向は弱強磁性磁化の方向に平行である（c面配向薄膜であれば面内方向）。つまり、モーリン転
移にともなう異方性変化に加えて磁場を加えることで寂強磁性磁化が発現する温度がより低温
となり、結果としてモーリン温度が低下する。これは、Cr2O3において知られている強磁場下の
スピンフロップと同様の現象と見ることができるが、外部磁場方向が Cr2O3のスピン方向(c 面
配向薄膜であれば面直方向)に平行である場合であることに注意が必要である。実際に α-Fe2O3
微粒子における測定では、磁場によるモーリン温度の変化が報告されている。また、（~1000 Oe
以下程度の)強磁場でない測定の場合に測定されたモーリン温度以下の測定温度で、M-H測定を
行うと、dM/dH (= χ)が変化する点が存在する。このような現象が起こる磁場においてモーリン転
移が起こっているので、数テスラの強磁場によってモーリン温度が下げられることを意味する。
つまり、なるべく低い測定温度でもモーリン転移を検出することが可能であると考えられる。こ
のような磁場に対するdM/dHの変化やモーリン温度の変化は、α-Fe2O3においてよく報告されて
いるが、c面配向したα-Fe2O3においては、報告されていなかった。報告例として、Fig. (6-10)に、
Fe2O3微粒子におけるTMの磁場依存性 [69]を、Fig. (6-11)に、Fe2O3微粒子におけるdM/dHの
変化 [70]の報告例を示す。dM/dHが変化している点(ピークを取っている点)をスピンフロップ磁
場とみなし、モーリン転移が起こっている磁場と解釈することが出来る。 
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Fig. (6-10)  Fe2O3微粒子におけるTMの磁場依存性の報告例。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (6-11)   α-Fe2O3微粒子におけるdM/dHの変化の報告例。 
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まず、モーリン転移が観測可能であることがこれまでの結果から分かっている、250 nmの
α-Fe2O3薄膜（モーリン温度が240 K）において、Fig. (6-12)に、モーリン温度以下における-H
測定結果およびdM/dH測定結果を示す。 
 
一方で、Ir 1%-Fe2O3 250 (nm)においても同様の測定を行ったが、Fig. (6-12)に示されたような、
スピンフロップ磁場は確認できなかった。このことから、モーリン温度は400 Kはおろか500 K
以上に上昇しているものと見積もられる。 
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Fig. (6-12). c-Al2O3 sub./Fe2O3 250 (nm) におけるM-H測定結果およびdM/dH測定結
果。190K および210Kにおける測定結果を示す。矢印はスピンフロップ磁場を示す。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. (6-13). c-Al2O3 sub./Fe2O3 250 (nm) におけるM-H測定結果およびdM/dH測定結
果から求めた、スピンフロップ磁場の温度依存性。 
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(6-6) Irドープ量依存性とモーリン温度向上に関する考察 
 
Ir-Fe合金の反応性スパッタによって作製した IrドープFe2O3薄膜は、僅か1%以下のドープ
量で、少なくともモーリン温度が400 K以上に増大しているという結果が得られた。このよう
な非常に少ないドープ量でモーリン温度の劇的な変化が現れたかを考察する。Ir 量を系統的に
変化させた Ir-Fe合金ターゲットを用意した。0.5 %, 1%, 5%, 15%, 25%(atm % in Ir-Fe target)
の全てのドープ量において、少なくとも400Kまで、面内方向の弱強磁性は観測されず、モーリ
ン温度が400 K以上に変化していることが分かった。 
そこで、モーリン温度が400 K以上に引き上げられている場合に、α-Fe2O3の磁気異方性がど
の程度変化しているかを見積もるために、分子場理論を用いた KMDおよびKFSの温度依存性の
理論式を用いて、異方性の変化に対するモーリン温度の変化を計算した。 
Artman らによる、Cr2O3および α-FeO3の異方性定数における温度依存性は次のように表さ
れる [30]。α-Fe2O3 [71] [72]やCr2O3 [73]において計算結果が示された例は存在するが、モーリ
ン温度の変化(増大)に対する異方性定数の変化は見積もられていなかった。最近の報告例では、
In ドープ ε-Fe2O3細線(ε-In0.24Fe1.76O3) [74]においてモーリン温度が 190 K であることから、
KFS(0)/KMD(0) = 1.3とできるという言及があるものの、その他の論文でも詳細な見積りは報告さ
れていなかった。 
𝐾𝑀𝐷(𝑇) =  𝐾𝑀𝐷(0)𝐵𝐽(𝑥)
2      (6-1) 
𝐾𝐹𝑆(𝑇) =  𝐾𝐹𝑆(0)
[2(𝑆+1)−3𝐵𝐽(𝑥)𝑐𝑜𝑡ℎ{𝑥/(2𝑆)}]
{1/(2𝑆−1)}
    (6-2) 
x =  
3𝑆/(𝑆+1)
(𝑇𝑁 𝑇⁄ )𝐵𝐽(𝑥)
   (6-3) 
 
ここにBJ(x)はブリルアン関数であり、スピン量子数SはFe2O3の場合5/2である。Cr2O3の
場合は、S = 3/2である。BJ(x)の定義を以下の式に示す。 
𝐵𝐽(𝑥) =  
2𝐽+1
2𝐽
coth (
2𝐽+1
2𝐽
𝑥) − 
1
2𝐽
coth (
1
2𝐽
𝑥)    (6-4) 
coth 𝑥 =  
1
tanh 𝑥
   (6-5) 
 
第3式は両辺にxを含む式であるので、TN/T (= 950/T)をパラメータとして、xについて解く
ことで、α-Fe2O3におけるそれぞれの異方性定数の温度依存性が求まる。バルクFe2O3における
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異方性定数の計算結果は、上述した式を用いて計算結果が示されている [30]。規格化した温度
TN/T (= 950/T)に対するKMDおよびKFSの温度依存性の計算結果をFig. (6-14)に示す。 
Fig. (6-14)に示す通り、 - KMDとKFSの交点がモーリン温度を与える。点線に示した温度依存
性では、絶対零度における KMDとKFSとして、反強磁性共鳴の実験値から算出された値 [30]を
用いたところ(KMD(0) = -92×105 erg/cc, KFS(0) = 94×105 erg/cc)、モーリン温度はバルク値を再
現することが出来た。モーリン温度が400 Kの場合は、例えばKMD(0) とKFS(0)を2%ずつ変化
させることで、Fig. (6-13)の実線のように、モーリン温度を400 Kに再現する。このように、そ
れぞれの磁気異方性定数が 7 乗オーダー近くあるために、数パーセントの変化を加えても、結
果的にモーリン温度は大きく変化することが確かめられる。 
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Fig. (6-14) 分子場理論を用いて計算したFe2O3の双極子異方性および 
結晶磁気異方性の温度依存性。 
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(6-7) 第6章の結論 
 
本章では、c-Al2O3基板上にFe2O3薄膜の作製を行い、モーリン温度の確認を行うとともに、Ir
ドープの効果について検討し、以下のような結論を得た。 
メスバウア測定によりIrドープしたFe2O3薄膜は室温において垂直方向に異方性を有する反強
磁性薄膜であることが確認され、少なくとも室温以上にTMが存在する事が分かった。 
c-Al2O3基板上に製膜した c軸配向Fe2O3薄膜において、膜厚100~500 nmの範囲で磁気特性
の温度依存性からモーリン温度の観測に成功した.また、500nmの膜厚では、モーリン温度、磁
化の値からバルクと同特性な薄膜が得られた。 
Ir組成比 0.5~25%の範囲で、400K 以上のモーリン温度が得られた。、5d元素である Irの有
する大きなスピン軌道相互作用がTM向上に大きく寄与していると考えられ, 
KMD,KFS の温度依存性を計算した結果から、僅か 2%程度変化によりモーリン温度が上昇する
と見積もられる。 
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第７章 結論 
 
本章では本論文のまとめとして、各章で得られた結論および室温動作電界制御磁気デバイス
の実現に向けた動作温度向上に関する今後の展望について述べる。 
第3章ではRF-DCマグネトロンスパッタ装置を用いた酸化物薄膜の作製方法の最適化を行っ
た。Cr2O3, -Fe2O3ともに酸化物ターゲットを使った場合よりも金属CrまたはFeターゲット
を用いた反応性スパッタ法を用いる方が良質な酸化物薄膜が得られた。金属ターゲットを用いた
反応性スパッタでは、酸素流量(酸素分圧)が重要なパラメータであり、Cr2O3の場合酸素量が少
なめであるメタルモードでの成膜で良質のCr2O3薄膜が製膜できたのに対し、-Fe2O3では酸素
を十分導入した酸化物モードによって良質の-Fe2O3 薄膜が得られた。Cr2O3 薄膜に関しては
Pt/Cr2O3/Co/Pt構造において100 Kで4 kOeという大きなHexの発現を観測したほか、同じ膜
を用いてPt/Cr2O3/Pt/Co/Pt構造において世界で初めて電気磁気効果の発現も確認することが出
来た。α-Fe2O3薄膜に関してはこれまでバルクに対して TMが著しく低下するとされていた c 面
配向α-Fe2O3薄膜においてバルク値に近いモーリン温度が得られた。 
第 4 章では Cr2O3/Co 界面に挿入した金属スペーサ層について、Pt スペーサ層に代わり Ru
スペーサ層を用いることでより緩やかに交換結合エネルギーを調整することができ、 TB向上が
Ptスペーサ層を用いたときよりも容易に得られることを見出した。また、Ruスペーサ層挿入に
よりCoの磁気異方性が低下することを見出し、これを利用することで、Cr2O3/Ru/Co構造にお
ける弱磁場における垂直方向磁化の温度依存性を調べ、Cr2O3の TNを簡便に測定できることを
示した。 
第 5 章では異なるバッファー層を用いてCr2O3薄膜を作製しTBやTNに対する格子ひずみの
影響を調べた。同じCr2O3膜厚(20nm)の試料で比較を行うと，格子歪みの小さいPtバッファー
を用いたCr2O3薄膜と比べて格子ひずみの大きい-Fe2O3バッファーを用いたCr2O3の方が大き
なTBが得られることを明らかにした。この傾向は格子ひずみによる結晶磁気異方性の変化の理
論計算結果とよく一致しており、格子ひずみによる結晶磁気異方性の増加によってTBの増加が
得られていることを示している。第4章で述べたRuスペーサ層による交換結合エネルギーの低
減と組み合わせることで20nmのCr2O3薄膜でも室温付近までHexを観測することに成功した。
また磁気異方性定数を見積もった結果から α-Fe2O3バッファー試料ではPtバッファーの場合と
比べて、3倍近い磁気異方性の向上が得られていることがわかった。一方格子歪みによるネール
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点の変化は理論計算結果と傾向が一致し、面内伸長：ブロッキング温度増加(150 K => 260 K)、
ネール温度低下（294 K => 269 K）というトレードオフの関係にあることが分かった。しかし
ながら格子歪みによるTNの低下は 10%程度であり，この低下はスピン相関を利用したTNの向
上により充分回復出来るものであり、格子ひずみも異方性向上の手段として十分使えると考えら
れる。 
第6章では c-Al2O3基板上に製膜した c軸配向Fe2O3薄膜において、膜厚100~500 nmの範
囲で磁気特性の温度依存性からモーリン温度の観測に成功した。また500nmの膜厚では、モー
リン点、磁化の値からバルクと同特性な薄膜が得られた。一方メスバウア測定により Ir ドープ
したFe2O3薄膜は室温において垂直方向に異方性を有する反強磁性薄膜であることが確認され、
少なくとも室温以上に TMが存在する事が分かった。また Ir 組成比 0.5~25%の範囲で、少なく
とも400K以上のモーリン温度が得られた。分子場近似に基づく双極子および結晶磁気異方性の
温度依存性を計算した結果から、僅かに2%の異方性変化によりTMが260 Kから400 Kに上昇
すると見積もられ、5d元素である Irの有する大きなスピン軌道相互作用がTM向上に大きく寄
与していると考えられる。以上の知見から、Ir ドープによるモーリン点制御に成功し、積層構
造に利用可能な薄膜が得られた。 
以上本論文では α-Fe2O3/Cr2O3 積層構造を用いたスピン相関による動作温度向上のために①
スペーサ層と格子ひずみを利用することで20nmのCr2O3薄膜でも室温付近のTBを達成するこ
とに成功し、②Irドープによって400K以上まで垂直スピン構造を持つα-Fe2O3薄膜を作成する
ことに成功した。磁気デバイスへの応用を考える上ではこれらに加えてスピン相関を利用したネ
ール温度の向上が不可欠であり、極薄 Cr2O3薄膜(~2nm)において交換バイアスを発現すること
が今後最も重要な課題となる。そのため，格子歪みに加えてα-Fe2O3薄膜において得られた Ir(5d
元素)ドープによる異方性向上といった方法を Cr2O3薄膜に対しても適用する必要があると考え
られる。本成果から得られた知見は、電気磁気効果材料 Cr2O3 の動作温度を実用域まで向上さ
せるのに不可欠な知見となるとともに、ネール温度という非常に制御しがたい物理量を向上させ
る指針を示している重要な結果である。本成果が今後、Cr2O3およびα-Fe2O3薄膜を利用した電
界操作型磁気記録デバイスの実現につながることを期待して、本章を閉じる。  
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